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Phase Evolution and Thermal Stability of Nanocomposites in
the System Sm2O3-MgO
The objective of this work was to synthesize functional nanocomposites consisting of two im-
miscible metal oxides and to study the fundamentals of phase evolution and thermal stability.
Besides the basic property of forming no solid solutions, the system Sm2O3-MgO is also suited
to investigate the impact of nanocomposite formation on surface chemistry.
In order to achieve high dispersions, the samples were synthesized by spray pyrolysis of
aqueous citrate precursors. A total of eight samples were prepared, two containing either
pure samarium or pure magnesium and six mixtures with different ratios of samarium to
magnesium. The as-prepared samples consist of hollow spheres of different diameters in the
range of several microns, with the thickness of the shells varying between 25 nm and 100 nm.
Extensive microporosity permeates the spherical shells, making up most of the specific surface
area. Due to the low synthesis temperature, the samples are characterized by amorphous metal
carboxylate structures.
The thermal decomposition of mixed samples under constant heating rate conditions pro-
ceeds in two sequential steps because of a lower stability of magnesium citrate complexes
compared to samarium. The decomposition products are two-phase composites of nanocry-
stalline Sm2O3 and MgO. A retarding effect of MgO on the grain growth of Sm2O3 was
observed that increases with the amount of MgO.
Long-term experiments at isothermal conditions above the decomposition temperatures
were conducted in order to quantify the grain growth kinetics using different models. Rapid
initial grain growth is followed by the approach of steady state conditions resulting in ex-
tremely high grain growth exponents. Very low activation energies are indicative of surface
diffusion enabled by the extensive microporosity. The influence of MgO on the grain growth
kinetics of Sm2O3 is of rather little importance. However, the final grain sizes of Sm2O3 at-
tained after steady state conditions are reached can be reduced by increasing the amount of
MgO. The vital characteristics of microporosity persist even at high temperatures, although
the volume fraction decreases considerably.
The temperature programmed desorption of CO2 was used to probe the number density
and strength of basic surface sites. Compared to reference samples having no porosity at all
and low specific surface areas, the quality of basic sites of pure Sm2O3 and pure MgO is
similar indeed, but their quantity is less. This is attributed to transport limitations within
the microporosity that reduce the number of accessible active sites. Mixed samples compri-
sing both Sm2O3 and MgO behave like simple physical mixtures of both metal oxides. No
synergistic effects of nanocomposite formation were observed.
i
Phasenentwicklung und thermische Stabilita¨t von Nanokompo-
siten des Systems Sm2O3-MgO
Das Ziel dieser Arbeit war es, funktionelle Nanokomposite bestehend aus zwei nichtmischbaren
Metalloxiden zu synthetisieren und die Grundlagen der Phasenentwicklung und thermischen
Stabilita¨t zu untersuchen. Neben der wesentlichen Eigenschaft, keine Mischkristalle zu bilden,
eignet sich das System Sm2O3-MgO auch dazu, die Auswirkungen der Nanokompositbildung
auf oberfla¨chenchemische Eigenschaften zu untersuchen.
Um hohe Dispersionsgrade zu erzielen, wurden die Proben durch die Spraypyrolyse von
wa¨ßrigen Citratprecursoren synthestisiert. Insgesamt wurden acht Proben hergestellt, von
denen zwei entweder nur Samarium oder nur Magnesium enthalten sowie sechs Mischungen
mit verschiedenen Verha¨ltnissen von Samarium zu Magnesium. Im Syntheszustand bestehen
die Proben aus Hohlkugeln mit unterschiedlichen Durchmessern im Bereich einiger Mikro-
meter, wobei die Dicke der Schalen zwischen 25 nm und 100 nm variiert. Eine ausgepra¨gte
Mikroporosita¨t durchdringt die Kugelschalen, die den gro¨ßten Teil der spezifischen Ober-
fla¨che ausmacht. Aufgrund der niedrigen Synthesetemperatur sind die Proben durch amorphe
Metall-Carboxylat-Strukturen gekennzeichnet.
Die thermische Zersetzung gemischter Proben bei konstanter Heizrate verla¨uft aufgrund
der geringeren Stabilita¨t der Magnesiumcitrat-Komplexe im Vergleich zu Samarium in zwei
aufeinanderfolgenden Schritten. Die Zersetzungsprodukte sind zweiphasige Komposite aus na-
nokristallinem Sm2O3 und MgO. Eine verzo¨gernder Wirkung von MgO auf das Kornwachstum
von Sm2O3 wurde beobachtet, die mit der Menge von MgO zunimmt.
Langzeitexperimente bei isothermen Bedingungen oberhalb der Zersetzungstemperaturen
wurden durchgefu¨hrt, um die Kornwachstumskinetik unter Verwendung verschiedener Mo-
delle zu quantifizieren. Einem schnellen anfa¨nglichen Kornwachstum folgt die Anna¨herung
an einen stationa¨ren Zustand, was extrem hohe Wachstumsexponenten zur Folge hat. Sehr
niedrige Aktivierungsenergien lassen auf Oberfla¨chendiffusion schließen, die durch die ausge-
pra¨gte Mikroporosita¨t ermo¨glicht wird. Der Einfluß von MgO auf die Kornwachstumskinetik
von Sm2O3 ist eher von geringer Bedeutung. Jedoch kann die Endkorngro¨ße von Sm2O3, die
nach dem Erreichen der stationa¨ren Bedingungen erzielt wird, reduziert werden, indem die
Menge von MgO erho¨ht wird. Die grundlegenden Merkmale der Mikroporosita¨t bleiben auch
bei hohen Temperaturen bestehen, wenngleich der Volumenanteil deutlich abnimmt.
Die temperaturprogrammierte Desorption von CO2 wurde verwendet, um die Anzahl-
dichte und Sta¨rke der basischen Zentren zu untersuchen. Im Vergleich zu Referenzproben,
die keinerlei Porosita¨t und eine niedrige spezifische Oberfla¨che aufweisen, ist die Qualita¨t
der basischen Zentren von reinem Sm2O3 und reinem MgO zwar a¨hnlich, deren Quantita¨t
jedoch geringer. Das la¨ßt sich zuru¨ckfu¨hren auf Transportlimitierungen innerhalb der Mikro-
porosita¨t, die die Zahl der verfu¨gbaren aktiven Zentren reduzieren. Gemischte Proben, die
sowohl Sm2O3 als auch MgO enthalten, verhalten sich wie einfache physikalische Mischungen
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Die Nanotechnologie steht im Begriff, von einer Zukunftstechnologie des 20. Jahrhunderts, das
seinerseits von der Mikrotechnologie gepra¨gt war, zu der Schlu¨sseltechnologie des 21. Jahr-
hunderts zu werden. Die Forcierung dieser Entwicklung durch Wissenschaft und Politik hat
dazu gefu¨hrt, daß der Begriff ”nano“ heute bereits fest im ta¨glichen Sprachgebrauch verankert
ist. La¨ngst hat man den Eindruck gewonnen, von Nanotechnologie umgeben zu sein, obwohl
bei vielen Produkten ”nano“ nur den Zweck eines verkaufsfo¨rdernden Pra¨fix erfu¨llt. Man muß
daher genau unterscheiden zwischen dem, was Nanotechnologie heute bereits zu leisten im
Stande ist und den Visionen, u¨ber deren Realisierbarkeit zum Teil immer noch Uneinigkeit
herrscht.
Zu den bekanntesten Visionen du¨rfte die 1986 von Drexler [1] in einem popula¨rwissen-
schaftlichen Buch definierte molekulare Nanotechnologie za¨hlen, deren zentrales Element Ma-
schinen und Roboter aus molekularen Bausteinen sind, die sich dem Vorbild der Natur folgend
selbsta¨ndig zu produktiven Einheiten organisieren. Es ist versta¨ndlich, daß dieser radikale
Ansatz, der mindestens so viele Kritiker wie Anha¨nger hat, die Phantasie der Menschheit
beflu¨gelt und das o¨ffentliche Bild der Nanotechnologie pra¨gt.
Die heute in der Anwendung befindliche Nanotechnologie erscheint dagegen vergleichs-
weise unspektakula¨r, hat jedoch ihren praktischen Nutzen bereits unter Beweis gestellt. Die
Grundlage fu¨r diesen Erfolg bilden verschiedene Klassen von Nanomaterialien, die aus Me-
tallen, Halbleitern, Keramiken, Polymeren oder auch supramolekularen Strukturen bestehen
ko¨nnen und sich von ihren konventionellen Pendants dadurch unterscheiden, daß mindestens
eine ihrer ra¨umlichen Dimensionen deutlich weniger als 100 nm betra¨gt. Im Vergleich zu einem
quasi-unendlich ausgedehnten Festko¨rper vera¨ndern sich physikalische und chemische Eigen-
schaften in Folge von Oberfla¨cheneffekten (surface effects) und Grenzfla¨cheneffekten (interface
effects) sowie Effekten aufgrund der finiten La¨ngenskalen (finite-size effects). In der Literatur
finden sich zahlreiche Beweise fu¨r die einzigartigen Eigenschaften von Nanomaterialien, die
Thema einer ganzen Reihe von U¨bersichtsartikeln sind (siehe z. B. [2, 3, 4, 5]).
Den vielleicht entscheidenden Impuls fu¨r die Entwicklung von Nanomaterialien gab Gleiter
zu Beginn der 1980er Jahre, als er die Existenz einer neuen Materialklasse sowohl postulierte
als auch experimentell besta¨tigte, deren Eigenschaften durch einen hohen relativen Anteil von
Grenzfla¨chen dominiert werden. Die als ”nanokristallin“ bezeichneten Materialien entstehen,
wenn die Dichte der atomaren Defekte eines polykristallinen Materials derart gesteigert wird,
daß mindestens 50% der Atome weder eine Nah- noch eine Fernordnung aufweisen [6]. Eine
interessante U¨bersicht der Arbeiten von Gleiter et al. vor dem Hintergrund der Frage, wel-
1
2 KAPITEL 1. EINLEITUNG
chen Beitrag sie zur Entwicklung der Nanotechnologie geleistet haben, wurde von Nordmann
[7] erarbeitet. Um der ganzen Bandbreite der heute bekannten Nanomaterialien gerecht zu
werden, haben sich Oberbegriffe wie ”nanostrukturiert“ oder ”nanoskalig“ etabliert, wa¨hrend
die Bezeichnung ”nanokristallin“ als Sonderfall weiterhin Bestand hat.
Die Vielfalt der nanostrukturierten Materialien kann nach verschiedenen Gesichtspunkten
in Kategorien unterteilt werden. Eine sehr grundlegende da materialunabha¨ngige Einteilung
orientiert sich an den Dimensionen der Nanostrukturierung. Demnach werden lamellare oder
schichtartige Strukturen als eindimensionale, faserartige Strukturen als zweidimensionale und
Strukturen mit ra¨umlichen Ausdehnungen der gleichen Gro¨ßenordnung als dreidimensionale
Nanomaterialien bezeichnet. Um sehr kleine Cluster von dreidimensionalen Nanomaterialien
zu unterscheiden, werden diese auch als nulldimensional beschrieben. Wird zusa¨tzlich zur
Dimensionalita¨t auch die chemische Zusammensetzung beru¨cksichtigt, lassen sich zwo¨lf Typen
von nanostrukturierten Materialien definieren [8].
Isolierte oder agglomerierte Nanopartikel, die je nach Gro¨ße zu den drei- oder auch null-
dimensionalen Nanomaterialien geza¨hlt werden, kommen nicht nur als gezielt synthetisierte
Materialien sondern auch in natu¨rlicher bzw. nicht vorsa¨tzlich erzeugter Form vor. Bei Vulkan-
ausbru¨chen, Waldbra¨nden und jedem menschlich verursachten Verbrennungsprozeß entstehen
nanopartikula¨re Aerosole, die aktuell Thema von Diskussionen u¨ber Feinstaub und die gene-
rellen Gesundheitsrisiken von Nanopartikeln sind. Fu¨r die gezielte Synthese von Nanopartikeln
im Labormaßstab steht eine außerordentlich breite Palette von chemischen und physikalischen
Methoden zur Verfu¨gung [9, 10, 11, 12], von denen einige bereits auf industrielle Maßsta¨be
u¨bertragen wurden [13]. Die Herstellung von Nanopartikeln ist von großer technischer Bedeu-
tung [14] und begann bereits weit vor der Einfu¨hrung der Bezeichnung als solche. So dient im
großtechnischen Maßstab erzeugter Ruß (carbon black) mit Partikelgro¨ßen bis wenige 100 nm
seit Jahrzehnten als Fu¨llstoff fu¨r die Gummiherstellung und als Pigment fu¨r Farben und La-
cke. Mit dem zunehmenden Versta¨ndnis der Struktur-Eigenschafts-Beziehungen kam es jedoch
auch bei diesen Produkten zu Weiterentwicklungen, die eine Einordnung in den Bereich der
Nanotechnologie rechtfertigen.
Abha¨ngig vom Grad der Agglomeration weisen nanopartikula¨re Systeme eine große spe-
zifische Oberfla¨che bzw. Porosita¨t auf, die fu¨r eine Wechselwirkung mit flu¨ssigen oder gas-
fo¨rmigen Medien genutzt werden kann. Sie sind daher ideale Kandidaten fu¨r Anwendungen
aus dem Bereich der heterogenen Katalyse und der Gassensorik sowie als Elekrodenmaterial
fu¨r Brennstoffzellen [15, 16]. Bei den genannten Anwendungen ko¨nnen hohe Betriebstempe-
raturen auftreten, die unweigerlich das Problem der Metastabilita¨t vieler Nanomaterialien
offenbaren [17].
In der Regel befinden sich nanoskalige Materialien weit entfernt vom thermodynamischen
Gleichgewichtszustand, der sich durch ein Minimum der freien Enthalpie G auszeichnet. Die
Ursache hierfu¨r liegt in den mikrostrukturellen Besonderheiten nanoskaliger Materialien, die
individuell verschieden stark ausgepra¨gt sein ko¨nnen.
Dazu za¨hlen bei nanokristallinen Materialien vor allem die hohen Anteile von Grenzfla¨chen
und Tripelpunkten, aber auch weniger offensichtliche Beitra¨ge von z. B. Konzentrationsgra-
dienten, Nichtgleichgewichtsphasen und u¨bersa¨ttigten Lo¨sungen sowie Eigenspannungen und
Gitterfehlern [18]. Alle der genannten Merkmale sind ebenso in konventionellen polykristal-
linen Materialien zu finden, jedoch in erheblich kleinerem Ausmaß und mit entsprechend
geringerer Wirkung auf die Eigenschaften und die freie Enthalpie.
Es sind in der Regel allein kinetische Gru¨nde, die eine Existenz von nanoskaligen Mate-
rialien u¨berhaupt ermo¨glichen. Um von dem metastabilen Zustand in das thermodynamische
3Gleichgewicht zu gelangen, muß erst eine Aktivierungsenergie u¨berwunden werden. Wa¨hrend
bei Raumtemperatur die Energiebarriere in den meisten Fa¨llen ausreichend groß ist, kommt es
bei hohen Temperaturen zu einer massiven Zunahme von thermisch aktivierten Prozessen wie
Diffusion, Relaxation und Rekristallisation, was einen Verlust der nanoskaligen Mikrostruktur
und deren Eigenschaften zur Folge hat.
U¨berall dort, wo nanoskalige Materialien bei hohen Temperaturen eingesetzt werden sol-
len, sind deshalb Maßnahmen zur Stabilisierung erforderlich. Ein o¨konomisch wie o¨kologisch
u¨beraus bedeutendes Beispiel ist die heterogene Katalyse von chemischen Reaktionen bei
mittleren (< 1000 °C) und hohen Temperaturen (> 1000 °C). Eine thermische Degradation
des Katalysators a¨ußert sich in einem Verlust von Katalysator- und/oder Tra¨geroberfla¨che
sowie durch Umwandlung oder Kornwachstum der aktiven Phase [19]. Das Ziel muß daher
sein, nicht nur eine mo¨glichst hohe Anzahl von katalytisch aktiven Zentren durch die Nano-
strukturierung zu erzeugen, sondern diesen Zustand im Sinne einer langen Lebensdauer des
Katalysators auch zu stabilisieren [20].
Die hier vorgestellte Arbeit verfolgt einen kombinatorischen Ansatz zur Herstellung mo¨g-
lichst hochtemperaturstabiler, oberfla¨chenaktiver Metalloxide. Als ein Vertreter der basischen
Mischoxide wird das Materialsystem Sm2O3-MgO untersucht. Es eignet sich nicht nur als
Modellsystem, sondern ist auch als potentieller Katalysator fu¨r die oxidative Kopplung von
Methan zu ho¨heren Kohlenwasserstoffen sowie als Tra¨germaterial von Interesse. Die Syn-
these von insgesamt acht Proben mit unterschiedlicher Zusammensetzung erfolgt durch die
Spraypyrolyse von wa¨ßrigen Citratprecursoren. Sowohl die intrinsische thermodynamische Ei-
genschaft der absoluten Nichtmischbarkeit der beiden Metalloxide in der festen Phase als auch
deren extrinsisch durch das Syntheseverfahren erzeugte hohe Dispersion innerhalb der Par-
tikel bei gleichzeitig niedriger Rohdichte lassen eine gute Hochtemperaturstabilta¨t erwarten.
Tatsa¨chlich konnte bereits gezeigt werden, daß eine auf diese Weise hergestellte Mischung von
70Gew.% Samariumoxid und 30Gew.% Magnesiumoxid eine deutlich verbesserte Hochtem-
peraturstabilita¨t gegenu¨ber reinem Samariumoxid besitzt [21].
Dieses Ergebnis wird zum Anlaß genommen fu¨r eine systematische Untersuchung u¨ber den
gesamten Zusammensetzungsbereich von reinem Samariumoxid bis hin zu reinem Magnesi-
umoxid. Die Zusammensetzungen sind dabei so gewa¨hlt, daß der Einfluß von MgO auf Sm2O3
im Vordergrund steht. Der Prozeß der Spraypyrolyse, der die Trocknung des Precursors, des-
sen thermische Zersetzung sowie die Phasenbildung durch Kristallisation und eventuell auch
Sintervorga¨nge umfaßt, wird dabei bewußt nur bis zum Stadium der Trocknung durchlaufen.
In diesem Zustand ist zwar die charakteristische Morphologie von spraypyrolysierten Pulvern
bereits ausgebildet, die Kristallisation der Metalloxide hat jedoch noch nicht stattgefunden.
Die Proben eignen sich somit fu¨r detailierte Untersuchungen der thermischen Zersetzung und
der damit verbundenen Phasenbildung, welche normalerweise auf kurzen Zeitskalen wa¨hrend
der Spraypyrolyse ablaufen und in-situ nicht zuga¨nglich sind. Die daraus resultierende Mi-
krostruktur der Partikel bestimmt das bei steigender Temperatur folgende Wachstum der
Ko¨rner bzw. Kristallite∗ und beeinflußt die parallel dazu verlaufende Entwicklung der spe-
zifischen Oberfla¨che der Partikel. Als typische oberfla¨chenchemische Eigenschaft von Metall-










Der thermischen Degradation von Katalysatormaterialien liegen Sinter- und Kornwachstums-
prozesse zugrunde, die es im Sinne der Hochtemperaturstabilita¨t zu verhindern gilt. In den
folgenden Abschnitten werden daher die Mechanismen von Sintern und Kornwachstum be-
schrieben und entsprechende Mo¨glichkeiten zur Stabilisierung erla¨utert. Anschließend wird
das in dieser Arbeit untersuchte Materialsystem Sm2O3-MgO sowie das zur Synthese verwen-
dete Verfahren der Spraypyrolyse vorgestellt.
2.1 Sinterverhalten von keramischen Werkstoffen
Das Sintern ist der letzte und einer der wichtigsten Prozeßschritte bei der Herstellung von
Werkstu¨cken aus keramischen Pulvern, bei dem ein Gru¨nko¨rper deutlich unterhalb seiner
Schmelztemperatur in das fertige Produkt u¨berfu¨hrt wird. Als Gru¨nko¨rper bezeichnet man
einen formstabilen Rohling, der aus keramischen Suspensionen, Pasten oder trockenen Pul-
vern durch Schlickerguß, Extrudieren oder Pressen hergestellt wird. Er besteht aus verschie-
den starken Agglomeraten von Pulverpartikeln und weist je nach Herstellungsverfahren ein
unterschiedlich hohes Maß an Porosita¨t auf.
Der gesamte Sintervorgang wird systematisch in Anfangs-, Zwischen- und Endstadium
untergliedert. Das Anfangsstadium ist dabei durch die Bildung von Korngrenzen zwischen
den agglomerierten Partikeln charakterisiert, deren Kontaktbereiche zuna¨chst klein sind und
als Sinterha¨lse bezeichnet werden. Das Anfangsstadium gilt als beendet, wenn der Betrag des
Sinterhalsradius die Ha¨lfte des Partikelradius erreicht hat. Die Dichte des Sinterko¨rpers steigt
dabei je nach Sintermechanismus um bis zu 15%. In diesem Zustand ist der Sinterko¨rper durch
einen hohen Anteil von internen Grenzfla¨chen zwischen Partikeln (Korngrenzen) und externen
Grenzfla¨chen zwischen Partikeln und Poren (Oberfla¨chen) gepra¨gt. An den genannten Grenz-
fla¨chen ist die Translationssymmetrie des Kristallgitters gesto¨rt. Die gebrochenen Bindungen
der Grenzfla¨chenatome verursachen dabei eine freie Exzeßenthalpie ∆G, die die wesentliche
intrinsische Triebkraft fu¨r Sinterprozesse darstellt. Beru¨cksichtigt man weiterhin das Volumen
der Partikel, das durch die Existenz von Kristalldefekten und Nichtgleichgewichtsphasen zur
Exzeßenergie beitragen kann, erha¨lt man:
∆G = ∆GOF +∆GKG +∆GV ol = γOF∆AOF + γKG∆AKG +∆GV ol (2.1)
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Abbildung 2.1: Diffusionspfade fu¨r den Transport von Materie wa¨hrend des Anfangsstadiums
(nach Ashby [22], Erla¨uterungen siehe Tabelle 2.1).
∆GOF : an Oberfla¨chen gespeicherte Exzeßenergie
∆GKG: an Korngrenzen gespeicherte Exzeßenergie
∆GV ol: im Partikelvolumen gespeicherte Exzeßenergie
γOF : Oberfla¨chenenergie
AOF : Oberfla¨che
γKG: Korngrenzenergie (<γOF )
AKG: Korngrenzfla¨che
Die in Gleichung 2.1 summierten intrinsischen Triebkra¨fte ko¨nnen durch extrinsische
Triebkra¨fte unterstu¨tzt werden. Hierzu za¨hlt besonders das Aufbringen eines mechanischen
Drucks aber auch die Verwendung von Reaktivgasen, die das chemische Potential und damit
die freie Enthalpie der Pulverpartikel erho¨hen ko¨nnen. Der Betrag der extrinsischen Trieb-
kra¨fte kann dabei den Betrag der intrinsischen Triebkra¨fte deutlich u¨bersteigen.
Geht man von der thermodynamischen Gleichgewichtsphase in den Pulverpartikeln aus
und la¨ßt keine weiteren chemischen Reaktionen zu, kann der letzte Term in Gleichung 2.1
vernachla¨ssigt werden. Folglich kann ∆G entweder durch eine Verringerung von AOF oder
AKG gesenkt werden, wenn man in erster Na¨herung von konstanten mittleren Werten fu¨r
γOF und γKG ausgeht. Wa¨hrend des Sinterns wird AOF verringert, indem externe Oberfla¨che
durch neue Korngrenzfla¨che ersetzt wird. Parallel dazu kann der gestiegene Wert von AKG
durch Kornwachstum reduziert werden.
Beim Sintern wird Materie durch Diffusion entlang verschiedener Pfade in Richtung des
negativen Gradienten des chemischen Potentials transportiert (Abbildung 2.1). Es ist zu be-
achten, daß die gezeigten Sintermechanismen entweder zur Verdichtung (Beseitigung von Po-
rosita¨t durch Anna¨herung der Partikelschwerpunkte) oder zur Vergro¨berung (lediglich A¨nde-
rung der Porengeometrie und Kornwachstum) beitragen, je nach dem, ob die transportierte
Materie aus Korngrenzen oder von Oberfla¨chen stammt (Tabelle 2.1).
Wa¨hrend des Zwischenstadiums schrumpft das im Anfangsstadium gebildete kontinuier-
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Tabelle 2.1: Sintermechanismen fu¨r einen polykristallinen Festko¨rpers wa¨hrend des Anfangs-
stadiums (vgl. Abbildung 2.1).
Pfad# Diffusionsmechanismus Quelle Senke Wirkung
1 Oberfla¨chendiffusion Oberfla¨che Sinterhals vergro¨bernd
2 Gitterdiffusion Oberfla¨che Sinterhals vergro¨bernd
3 Gasphasentransport Oberfla¨che Sinterhals vergro¨bernd
4 Korngrenzdiffusion Korngrenze Sinterhals verdichtend
5 Gitterdiffusion Korngrenze Sinterhals verdichtend
6 Gitterdiffusion Versetzung Sinterhals verdichtend
liche Netzwerk von offener Porosita¨t und die Dichte steigt auf bis zu 90% des theoretischen
Werts an. Bei diesem Prozeß wird oft nur ein langsames Kornwachstum beobachtet. Der
U¨bergang zum Endstadium erfolgt, wenn das Verha¨ltnis von La¨nge zu Radius der zylindri-
schen Poren den Wert 1,5 u¨bersteigt. Dadurch kommt es zu Rayleigh-Instabilita¨ten und das
kontinuierliche Netzwerk zerfa¨llt in isolierte, geschlossene Poren. Die maximal erreichbare
Dichte ha¨ngt davon ab, inwieweit die zuna¨chst an Korngrenzen und Tripelpunkten lokalisier-
te Porosita¨t im Verlaufe des Endstadiums entfernt werden kann. Die Verdichtung konkurriert
dabei in diesem Stadium erheblich mit dem Kornwachstum, da die Triebkra¨fte der beiden
Prozesse a¨hnlicher Natur sind. Wird ein Großteil der Triebkraft durch starkes Kornwachstum
abgebaut, ist eine vollsta¨ndige Verdichtung des Sinterko¨rpers nicht mehr mo¨glich.
Fu¨r die mechanischen sowie viele der funktionellen Eigenschaften von Keramiken wie
z. B. Transluzenz und thermische bzw. elektrische Leitfa¨higkeit ist eine maximale Dichte bei
minimaler Korngro¨ße vorteilhaft. Bei Anwendungen, die eine Permeabilita¨t der Struktur oder
den Kontakt mit einem flu¨ssigen oder gasfo¨rmigen Medium erfordern, gilt es jedoch, den
Sinterprozeß bereits im Stadium der offenen Porosita¨t zu beenden. Hierzu za¨hlen Membrane
fu¨r Filtration oder Chromatographie undWerkstoffe fu¨r heterogene Katalyse und Gassensorik.
Eine geschlossene Sintertheorie, die alle Teilschritte der verschiedenen Stadien unter Be-
ru¨cksichtigung a¨ußerer Einflu¨sse beschreibt, ist angesichts der Vielzahl interagierender Pro-
zesse nicht verfu¨gbar. Die vorhandenen Modelle greifen einzelne Aspekte bestimmter Sinter-
stadien unter der Annahme vereinfachter Geometrien und Randbedingungen heraus und sind
daher oft nur qualitativ auf reale Systeme u¨bertragbar.
Bei losen Pulverschu¨ttungen wie auch Formko¨rpern mit hoher Porosita¨t ist besonders
das Anfangsstadium, sprich die Sinterhalsbildung, von Bedeutung, da das Zwischenstadium
ho¨chstens teilweise und insbesondere das Endstadium gar nicht erreicht werden. Es sollen
deshalb im folgenden einige das Anfangsstadium beschreibende analytische Modelle fu¨r die
in Tabelle 2.1 genannten Sintermechanismen vorgestellt werden.
2.1.1 Analytische Sintermodelle fu¨r das Anfangsstadium
Die idealisierte Geometrie des Anfangsstadiums besteht aus zwei gleich großen Kugeln mit
Radius R, die sich zum Zeitpunkt t=0 an genau einem Punkt beru¨hren. Fu¨r t> 0 soll ein
Sinterhals gebildet werden, dessen Hauptkru¨mmungsradien mit X und r bezeichnet werden.
Der Radius X liegt senkrecht zur Verbindungsachse zwischen den Mittelpunkten der beiden
Kugeln und entspricht dem halben Durchmesser des Sinterhalses. Der Radius r steht senk-
recht zu X und beschreibt die Kru¨mmung der Sinterhalsoberfla¨che. Es handelt sich dabei
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Tabelle 2.2: Werte der Parameter aus Gleichung 2.2 fu¨r verschiedene Mechanismen (vgl. Ab-
bildung 2.1).
Pfad# Transportmechanismus m n Ba
1 Oberfla¨chendiffusion 7 7 56DsδsγsvΩ
kT
2 Gitterdiffusion von der Oberfla¨che 4 3 20DlγsvΩ
kT
3 Gasphasentransport 3 2 3p0γsvΩ
(2pimkT )1/2kT
4 Korngrenzdiffusion 6 4 96DgbδgbγsvΩ
kT
5 Gitterdiffusion von der Korngrenze 5 3 80piDlγsvΩ
kT
6 Plastisches Fließen 2 1 9piDlbγsv
kT
aDs, Dl, Dgb: Diffusionskoeffizienten fu¨r Oberfla¨chen-, Gitter- und Korngrenzdiffusion; δs, δgb: Dicke des
Bereichs von Oberfla¨chen- und Korngrenzdiffusion; γsv: Oberfla¨chenenergie; p0: Dampfdruck u¨ber einer geraden
Oberfla¨che; b: Burgers-Vektor; m: Atommasse; k: Boltzmann-Konstante; T : Temperatur
um eine konkave Oberfla¨che (r < 0), was laut Kelvin-Gleichung im Vergleich zu einer gera-
den Oberfla¨che (r→∞) eine Erniedrigung des chemischen Potentials von Atomen an dieser
Stelle zur Folge hat. Das Gegenteil gilt fu¨r die beiden Kugeloberfla¨chen (R> 0) und der Gra-
dient des chemischen Potentials erzeugt einen Fluß von Atomen von den Kugeloberfla¨chen
hin zum Sinterhals (vergro¨bernde Wirkung). Ein a¨hnlicher Gradient entsteht auch durch das
erho¨hte chemische Potential von Atomen an der Korngrenze zwischen den beiden Kugeln (ver-
dichtende Wirkung). Das geometrische Modell muß fu¨r die verdichtenden Sintermechanismen
geringfu¨gig erweitert werden, um die Anna¨herung der Kugelmittelpunkte zu beru¨cksichtigen.
Fu¨r eine genaue Herleitung der kinetischen Gleichungen sei auf die Originalliteratur und
die darin genannten Referenzen verwiesen [23, 24, 25, 26]. Fu¨r alle Sintermechanismen erha¨lt








m, n, B: vom Sintermechanismus abha¨ngige Parameter (siehe Tabelle 2.2)
Die Parameter m und n ergeben sich aus den charakteristischen Randbedingungen des
betrachteten Mechanismus, wa¨hrend materialspezifische Gro¨ßen im Parameter B zusammen-
gefaßt sind. Eine U¨bersicht dieser Parameter mit Bezug auf Abbildung 2.1 und den dort
gezeigten Mechanismen ist in Tabelle 2.2 gegeben. An dieser Stelle sei erwa¨hnt, daß abha¨ngig
von den Annahmen bei der Herleitung verschiedene Ergebnisse fu¨r die drei Parameter erhalten
werden und die Auflistung daher weder vollsta¨ndig ist noch alleinige Gu¨ltigkeit hat.
Im Fall der verdichtenden Mechanismen kann der Sintervorgang auch anhand der relativen
La¨ngena¨nderung ∆L/L0 oder, unter der Vorausseztung von isotropem Verhalten, der relativen


























In der Praxis bieten sich doppelt logarithmische Auftragungen von Gleichung 2.2 und Glei-
chung 2.3 an, um den Sintermechanismus zu bestimmen. Verschiedene Methoden kommen fu¨r
die Messung der dafu¨r beno¨tigten Gro¨ßen in Frage. Fu¨r lose Pulver sind es hauptsa¨chlich mi-
kroskopische Methoden zur direkten Bestimmung von X und R bei bestimmten Sintertempe-
raturen und -zeiten. Die Schrumpfung von Gru¨nko¨rpern la¨ßt sich durch Dilatometrie bei
isothermen Bedingungen oder konstanter Heizrate untersuchen. Eine indirekte Mo¨glichkeit
zur Bestimmung von R ist durch den Einsatz von Beugungsmethoden gegeben.
Voraussetzung fu¨r solche Untersuchungen ist eine mo¨glichst genaue Anna¨herung des realen
Systems an die vereinfachten Eigenschaften des Modells, besonders bezu¨glich Form, Gro¨ßen-
verteilung und Anordnung der Partikel. Eines der wichtigsten Ergebnisse ist die Erkenntnis,
daß die Annahme eines einzigen bzw. eines dominanten Transportmechanismus in der Mehr-
zahl der Fa¨lle nicht haltbar ist. Vielmehr ko¨nnen mehrere Mechanismen gleichzeitig aktiv sein
und sich gegenseitig beeinflussen, was eine eindeutige Interpretation oft verhindert. Deutlich
wird dies durch die Beobachtung, daß in realen Systemen nie reine Verdichtung ohne Korn-
wachstum auftritt, wie es bei nur einem aktiven Mechanismus theoretisch mo¨glich wa¨re.
Trotz dieser Einschra¨nkungen la¨ßt die allgemeingu¨ltige Form von Gleichung 2.2 wichtige
prinzipielle Einflu¨sse von Material- und Prozeßparametern auf den Sintervorgang erkennen.
Das Verha¨ltnis von X zu R steht in direktem Zusammenhang zu den mechanischen und funk-
tionellen Eigenschaften des keramischen Produkts. Die wesentlichen Parameter, mit denen
sich dieses Verha¨ltnis beeinflussen la¨ßt, sind Temperatur und Partikelgro¨ße. Mit steigender
Temperatur wird der Faktor B gro¨ßer, da sowohl die verschiedenen Diffusionskoeffizieneten
Ds, Dl und Dgb als auch der Dampfdruck p0 exponentiell ansteigen. Weil außerdem fu¨r alle
genannten Mechanismen n≥ 1 gilt, kann die Sintergeschwindigkeit sowohl durch hohe Tem-
peraturen als auch durch die Verwendung ultrafeiner Pulver gesteigert werden.
2.2 Kornwachstum
Der Begriff Kornwachstum umfaßt thermisch aktivierte Prozesse, die eine Zunahme der Korn-
gro¨ße zur Folge haben. In poro¨sen Materialien tritt Kornwachstum in Verbindung mit Po-
renwachstum auf (vgl. Abbildung 2.1). Beide Prozesse interagieren stark und werden als
Vergro¨berung bezeichnet. Eine Analyse der Vergro¨berung wa¨hrend des Anfangsstadiums ist
daher um einiges komplexer als die Beschreibung von reinem Kornwachstum in nahezu dichten
Materialien wa¨hrend des Endstadiums.
2.2.1 Kornwachstum im Endstadium
In keramischen Materialien treten zwei wichtige Typen von Kornwachstum auf, die als nor-
males und abnormales Kornwachstum bezeichnet werden. Normales Kornwachstum ist durch
eine relativ enge Korngro¨ßenverteilung gekennzeichnet, die bis auf eine Zunahme des Mittel-
werts zeitinvariant ist. Bei abnormalem Kornwachstum geht die Selbsta¨hnlichkeit der Korn-
gro¨ßenverteilung durch das u¨berma¨ßige Wachstum einiger weniger großer Ko¨rner auf Kosten
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der umgebenden kleinen Ko¨rner verloren. Es entsteht eine bimodale Korngro¨ßenverteilung
und eine heterogene Mikrostruktur. Normales Kornwachstum in poro¨sen Materialien kann in
abnormales Kornwachstum u¨bergehen, wenn sich die Korngenzen von den Poren lo¨sen und
dadurch eine erho¨hte Mobilita¨t erlangen.
Die Triebkra¨fte fu¨r Kornwachstum sind in dem kontinuierlichen Netzwerk von Korngren-
zen lokalisiert, das in allen polykristallinen Werkstoffen vorhanden ist. Durch eine Verrin-
gerung der Korngrenzfla¨che kann ein Teil der Exzeßenergie abgebaut werden (vgl. Glei-
chung 2.1). Bei einer gekru¨mmten Korngrenze erfolgt dazu ein Transport von Atomen von der
konvexen Fla¨che der einen Seite (hohes chemisches Potential) zur konkaven Fla¨che der ande-
ren Seite (niedriges chemisches Potential). Die Korngrenze bewegt sich in entgegengesetzter
Richtung und verringert somit ihre Kru¨mmung und La¨nge.
Die Notwendigleit von gekru¨mmten Korngrenzen folgt aus einer gleichzeitigen Betrachtung
der Bedingungen fu¨r die raumerfu¨llende Anordnung von Ko¨rnern in einem dichten Ko¨rper und
dem Gleichgewicht der Grenzfla¨chenenergien. Die topologische Beziehung der Ko¨rner fu¨r den
dreidimensionalen Fall lautet [27]:
P − E + C −B = 1 (2.5)
P : Anzahl der Fla¨chen
E: Anzahl der Kanten oder Linien
C: Anzahl der Ecken oder Punkte
B: Anzahl der polyedrischen Ko¨rner
Fu¨r eine zweidimensionale Betrachtung gilt B=0 und P entspricht der Anzahl der nun-
mehr polygonalen Ko¨rner. In einer stabilen Anordnung, die durch kleine Sto¨rungen nicht
vera¨ndert werden kann, stoßen an einem Punkt (C =1) drei Linien (E=3) zusammen, die











α+ β + δ = 360◦ (2.7)
γ12: Korngrenzenergie zwischen Korn 1 und 2
γ23: Korngrenzenergie zwischen Korn 2 und 3
γ13: Korngrenzenergie zwischen Korn 1 und 3
α: Dihedralwinkel zwischen γ23 und γ13
β: Dihedralwinkel zwischen γ12 und γ13
δ: Dihedralwinkel zwischen γ12 und γ23
Wenn alle Korngrenzenergien gleich sind, sollten sich an jedem Tripelpunkt Dihedral-
winkel von 120° einstellen. Unter diesen Bedingungen haben nur hexagonale Ko¨rner (E=6)
gerade Korngrenzen. Zum Ausgleich der Dihedralwinkel mu¨ssen Polygone mit E< 6 konvexe
und Polygone mit E> 6 konkave Korngrenzen aufweisen. Um außerdem der Bedingung der
Raumerfu¨llung zu entsprechen, sind große Ko¨rner mit konkaven Korngrenzen von vielen klei-
neren Ko¨rnern mit konvexen Korngrenzen umgeben. Folglich wachsen große Ko¨rner (E> 6)
auf Kosten der kleinen (E< 6), um eine Verringerung der Korngrenzfla¨che zu erreichen.
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Kornwachstumsmodelle
Viele Modelle zur Beschreibung des Kornwachstums ignorieren die topologischen Randbedin-
gungen, denen ein Ensemble von wachsenden Ko¨rnern unterliegt. Trotzdem werden gerade
diese vereinfachten Modelle und die daraus entstandenen Verfeinerungen oft fu¨r die quanti-
tative Analyse des Kornwachstums verwendet. Einige der wichtigsten Modelle, die bei der
Beschreibung des Wachstumsverhaltens der in dieser Arbeit untersuchten Mikrostrukturen
nu¨tzlich sein ko¨nnen, werden im folgenden vorgestellt.
Modell von Burke und Turnbull [28] Dieses Modell beschreibt das Kornwachstum mit
Hilfe der Bewegung einer isolierten Korngrenze, die repra¨sentativ sein soll fu¨r das Verhalten
des gesamten Systems. Die Bewegung erfolgt durch den Transport von Atomen u¨ber die
Korngrenze hinweg entlang des negativen Gradienten des chemischen Potentials, der durch
die Kru¨mmung der Korngrenze entsteht. Die Wachstumsrate der Ko¨rner soll proportional sein




∝ vKG =MKGFKG (2.8)
d: mittlerer Korndurchmesser
t: Zeit
Die Wachstumsrate ist gleich dem Produkt von atomarem Volumen Ω und atomarem Fluß
J u¨ber die Korngrenze:
dd
dt














dx : Gradient des chemischen Potentials
Die Kru¨mmung der Korngrenze erzeugt eine Druckdifferenz ∆p zwischen der konkaven










r1, r2: Hauptkru¨mmungsradien der Korngrenze
Das Modell geht weiterhin davon aus, daß sich die Kru¨mmung der Korngrenze direkt
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α: geometrische Konstante, abha¨ngig von der Form der Korngrenze
Das chemische Potential ergibt sich durch Multiplikation des atomaren Volumens mit der
Druckdifferenz und erstreckt sich u¨ber die Breite der Korngrenze δKG, was zu folgendem







Schließlich ergibt sich durch Einsetzen der Gleichungen 2.10–2.12 in Gleichung 2.9 folgende

















d2 − d20 = 2Kt (2.15)
d0: mittlerer Korndurchmesser zum Zeitpunkt t=0
K: temperaturabha¨ngige Geschwindigkeitskonstante
(beinhaltet alle zeitunabha¨ngigen Terme)
Das Modell von Burke und Turnbull sagt also einen parabolischen Verlauf des Kornwachs-
tums als Funktion der Zeit bei isothermen Bedingungen voraus. Die gleiche Zeitabha¨ngigkeit
resultiert aus dem Modell von Hillert [29, 30]. In der Praxis wird dieses Verhalten nur fu¨r
einige wenige, hochreine und mikrokristalline Metalle bei zum Teil hohen Temperaturen be-
obachtet [31, 32]. Betrachtet man noch mal die grundlegenden Annahmen, ist die Diskrepanz
zwischen Modell und Realita¨t nicht u¨berraschend:
• die Kru¨mmung der Korngrenze erzeugt die einzige Triebkraft
• die durchschnittliche Kru¨mmung ist proportional zum Korndurchmesser
• die Korngro¨ßenverteilung bleibt selbsta¨hnlich fu¨r alle Zeiten (nur der Mittelwert steigt)
• die Korngrenzenergie ist konstant fu¨r alle Korndurchmesser, -orientierungen und Zeiten
• die Breite der Korngrenze ist konstant fu¨r alle Korndurchmesser
Aus diesem Grund wird das Modell von Burke und Turnbull verallgemeinert, indem ein
variabler Wachstumsexponent n eingefu¨hrt wird:
dn − dn0 = nKt (2.16)
Bis auf wenige Ausnahmen nimmt n Werte zwischen 2 und 10 an, bei Keramiken wird oft
von n=3 berichtet. Neben den genannten Unzula¨nglichkeiten des Modells sind es vor allem
Verunreinigungen der Korngrenzen mit Fremdatomen (Dotierungen), die Pra¨senz von Par-
tikeln einer Zweitphase (Ausscheidungen, Dispersionen) und Poren, die als Gru¨nde fu¨r eine
starke Da¨mpfung (n> 2) des Kornwachstums angefu¨hrt werden. In der Praxis wird außerdem
beobachtet, daß nach einer bestimmten Zeit das Wachstum stagniert und der mittlere Korn-
durchmesser einen Maximalwert dm annimmt. Auch dieses Verhalten ist in dem einfachen
Modell von Burke und Turnbull nicht vorgesehen.
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Modell mit konstanter Kornwachstumshemmung [33, 34] Ein Kornwachstum nach
Gleichung 2.15 wu¨rde bedeuten, daß die Korngro¨ße stetig zunimmt und auch nach unendli-
cher Zeit kein Endwert erreicht wird. Mit steigender Korngro¨ße nimmt jedoch die Kru¨mmung
der Korngrenzen und damit die Triebkraft fu¨r weiteres Wachstum ab. Alleine aus diesem
Grund sollte auch in ideal reinen Materialien nach einiger Zeit der maximale mittlere Korn-
durchmesser dm erreicht werden. In realen Materialien kommen oft einer oder mehrere der
bereits erwa¨hnten Einflu¨sse von Fremdatomen, Zweitphasen oder Poren zum tragen. Um dies
zu beru¨cksichtigen, wird die Differentialgleichung 2.13 so abgewandelt, daß sich die Wachs-


















Bei diesem Modell wird die wachstumshemmende Wirkung als gro¨ßenunabha¨ngig, d. h. als
konstant u¨ber den gesamtem Zeitraum des Wachstums, angenommen. Fu¨r die Wachstums-
hemmung durch bereits vorhandene Zweitphasen oder Poren ist diese Annahme gerechtfertigt,
sofern sie nicht selber Wachstumsprozessen unterworfen sind und an Wirksamkeit verlieren.
Im Fall der Segregation von Fremdatomen kann nur dann von einem gro¨ßenunabha¨ngigen
Effekt ausgegangen werden, wenn sich die Konzentrationsverteilung der Fremdatome an den
Korngrenzen bereits im Gleichgewicht befindet. Das gilt fu¨r Fremdatome mit schwacher Ten-
denz zur Segregation an Korngrenzen und Korngro¨ßen von mehr als 100 nm [35].
Modell mit gro¨ßenabha¨ngiger Kornwachstumshemmung [35] Bei nanoskaligen Ma-
terialien ist nicht zu erwarten, daß sich die Konzentrationsverteilung von Fremdatomen bereits
zu Beginn des Wachstums im Gleichgewichtszustand befindet. Typische Herstellungsverfah-
ren von nanokristallinen Materialien haben metastabile Phasen wie zum Beispiel u¨bersa¨ttigte
Mischkristalle zur Folge. Außerdem kann bei sehr kleinen Korngro¨ßen die Lo¨slichkeit von
Fremdatomen zuna¨chst erho¨ht sein. Im Verlaufe des Wachstum kommt es daher zu einer Ent-
mischung der Fremdatome und Segregation an den Korngrenzen. Ein weiterer Effekt ist die
drastische Abnahme der Korngrenzfla¨che, wodurch die fla¨chenspezifische Konzentration der
Fremdatome ansteigt, bis bei U¨berschreitung eines Maximalwert die Bildung von Ausschei-
dungen einsetzt.
Die Kornwachstumshemmung ha¨ngt in diesem Fall also von der mittleren Korngro¨ße ab,



















Die Wachstumshemmung skaliert linear mit der mittleren Korngro¨ße unter der Annahme,
daß der dominierende Mechanismus der Einfang von Fremdatomen durch die sich bewegenden
Korngrenzen ist.
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Abbildung 2.2: Zunahme von Korngrenzfla¨che und -kru¨mmung durch Kornwachstum im Fall
von zwei gleich großen Partikeln.
Der Verlauf von Gleichung 2.19 unterscheidet sich fu¨r identische Werte von d0 und dm nur
wenig von Gleichung 2.18. Die markantesten Unterschiede zeigen sich im mittleren Bereich des
Wachstums, bevor die Kurvenverla¨ufe den Wert dm anstreben. Die Dichte der Datenpunkte
vieler Kornwachtumsexperimente und deren Meßgenauigkeit lassen in der Regel keine eindeu-
tige Entscheidung bezu¨glich konstanter oder gro¨ßenabha¨ngiger Kornwachstumshemmung zu.
Beide Modelle erlauben gute Anpassungen an die Meßdaten, liefern jedoch unterschiedliche
Werte fu¨r K.
2.2.2 Kornwachstum im Anfangsstadium
Auch in poro¨sen Strukturen, wie sie wa¨hrend des Anfangsstadiums vorliegen, tritt Kornwachs-
tum auf. Es ist im allgemeinen schwa¨cher ausgepra¨gt als im Endstadium, da das Netzwerk der
Korngrenzen noch nicht vollsta¨ndig ausgebildet ist, wodurch sich geometrische Einschra¨nkun-
gen fu¨r die Bewegung der Korngrenzen ergeben. Betrachtet man eine einzelne Korngrenze zwi-
schen zwei gleich großen Ko¨rnern, ergibt sich die in Abbildung 2.2 dargestellte Situation. In
dieser Konfiguration ist die Bewegungsrichtung der Korngrenze indifferent, da zuna¨chst keine
Kru¨mmung vorhanden ist. Außerdem erho¨ht ein infinitesimales Kornwachstum unabha¨ngig
von dessen Richtung sowohl die Kru¨mmung als auch die La¨nge der Korngrenze, da das Gleich-
gewicht der Oberfla¨chenenergien einen Winkel von 90° zwischen Korngrenze und Oberfla¨che
erfordert. Die so erzeugte ru¨cktreibende Kraft verhindert ein Kornwachstum zwischen gleich
großen Partikeln.
Die geometrischen Verha¨ltnisse a¨ndern sich, wenn zwei verschieden große Partikel in Kon-
takt gebracht werden. Das Modell von Greskovich und Lay [36] zeigt, daß bei der Bildung
des Sinterhalses eine gekru¨mmte Korngrenze entsteht, die eine Triebkraft fu¨r Kornwachstum
bereitstellt. Die Kru¨mmung ist dabei um so sta¨rker, je gro¨ßer die Differenz der Partikel-
durchmesser. Die Richtung der Korngrenzbewegung ist damit determiniert, jedoch muß der
Sinterhals erst auf einen a¨hnlichen Wert wie der Durchmesser des kleineren Partikels anwach-
sen, bis sich die Korngrenze nahezu ungehindert durch das kleinere Partikel bewegen kann. Da
das Wachstum des Sinterhalses sehr viel langsamer abla¨uft als die Bewegung der Korngrenze,
wird dieser Vorgang von den Diffusionsprozessen der Sinterhalsbildung kontrolliert.
2.3 Unterdru¨ckung von Verdichtung und Kornwachstum
Die Unterdru¨ckung von Verdichtung und Kornwachstum bei hohen Temperaturen erfordert
eine Deaktivierung der Sinterprozesse nach Abschluß des Anfangsstadiums bzw. zu Beginn des
Zwischenstadiums. Gelingt dies nicht, geht gegen Ende des Zwischenstadiums ein Großteil der
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Porosita¨t verloren, gefolgt von versta¨rktem Kornwachstum im Endstadium. Die Mo¨glichkeiten
zur Beeinflussung des Sinterns ko¨nnen sowohl von materialspezifischem als auch prozeßtech-
nischem Ursprung sein. Die Unterscheidung von verdichtungshemmenden und kornwachs-
tumshemmenden Effekten ist selten eindeutig und entsprechend schwer ist eine systematische
Einteilung. Es gibt jedoch Mechanismen, die eher wa¨hrend des Anfangsstadiums aktiv sind
und sich daher sta¨rker auf die Verdichtung auswirken, wa¨hrend andere erst im Endstadium
bei niedriger Porosita¨t ihre volle Wirkung entfalten ko¨nnen. Im Zwischenstadium, das fu¨r
offenporige Strukturen von besonderer Bedeutung ist, ko¨nnen alle nachfolgend beschriebenen
Effekte zur Stabilisierung der Textur∗ beitragen.
2.3.1 Verdichtung
Das Ausmaß der Verdichtung wird von der Art und Weise des Materietransports in Richtung
der Sinterha¨lse bestimmt. Im Idealfall einer mo¨glichst offenen Struktur erfolgt die Ausbildung
der Sinterha¨lse nur so weit, daß eine gewisse strukturelle Integrita¨t sichergestellt ist. Dieses
Ziel kann durch eine Reduktion des atomaren Flusses J erreicht werden, der von folgenden
Parametern bestimmt wird [37]:
J ∝ NDγOF 1
rL
(2.21)
N : Anzahl der Kontaktpunkte pro Einheitsvolumen
D: effektiver Diffusionskoeffizient
r: Radius der konkaven Kru¨mmung der Sinterhalsoberfla¨che
L: Diffusionsla¨nge (liegt zwischen den Werten des Sinterhalsradius X und des
halben Korndurchmessers)
Nicht alle Parameter aus Gleichung 2.21 lassen sich beliebig einstellen, um die gewu¨nsch-
te Hochtemperaturstabilita¨t zu erzielen. Insbesondere die materialspezifischen Eigenschaften
sind fu¨r ein gegebenes System von intrinsischer Natur. Sie lassen sich nur beeinflussen, in-
dem weitere Komponenten wie z. B. Dotierungen hinzugefu¨gt werden. Eine prozeßtechnische
Optimierung hat den Vorteil, daß keine Materialeigenschaften vera¨ndert werden, was fu¨r die
Funktion von Sensoren oder Katalysatoren oft ein entscheidendes Kriterium ist. Die Wir-
kungsweisen der in Gleichung 2.21 aufgelisteten Parameter werden im folgenden dargestellt.
Anzahl der Kontaktpunkte pro Einheitsvolumen
Die Anzahl der Kontaktpunkte pro Einheitsvolumen (Contact Points per Unit Volume, CPU )
bestimmt die mo¨glichen Diffusionspfade, u¨ber die Materie zwischen den Ko¨rnern ausgetauscht
werden kann. Somit kann u¨ber die anfa¨ngliche Packungsdichte eines Gru¨nko¨rpers oder den
Agglomerationsgrad eines Pulvers sehr effektiv das Verdichtungsverhalten gesteuert werden.
Mit dieser als physikalische Stabilisierung bezeichneten Methode kann eine Stabilisierung der
Porosita¨t und spezifischen Oberfla¨che erreicht werden, ohne die chemischen Eigenschaften
zu vera¨ndern [38]. Eine fraktale Partikelgeometrie oder Sta¨bchen mit einem hohen Aspekt-
verha¨ltnis sind besonders geeignet, um Anordnungen mit wenigen CPU zu erzeugen, wa¨hrend
spha¨rische Partikel zu relativ hohen Packungsdichten fu¨hren.
∗Der Begriff
”
Textur“ wird in dieser Arbeit als U¨berbegriff fu¨r ra¨umliche bzw. geometrische Strukturei-
genschaften wie z. B. spezifische Oberfla¨che und Porosita¨t verwendet.
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Die CPU von Ko¨rnern der gleichen Phase lassen sich weiter reduzieren, indem Nano-
komposite bestehend aus einer Hauptphase und einer Zweitphase erzeugt werden. Dadurch
werden in der Nachbarschaft eines Partikels der Hauptphase einige Partikel der gleichen Phase
durch Partikel der Zweitphase ersetzt. Fu¨r einen maximalen Effekt muß die Mischbarkeit der
beiden Phasen minimal sein und das Verha¨ltnis von Partikelgro¨ße der Matrixphase und Par-
tikelgro¨ße der Zweitphase mehr als eins betragen. Außerdem du¨rfen die gelo¨sten Anteile der
Zweitphase nicht die Sinteraktivita¨t der Hauptphase erho¨hen und umgekehrt. Dieses Konzept
der nichtmischbaren Phasen wurde erfolgreich zur Stabilisierung der Textur von TiO2-Al2O3
[39, 40, 41, 42] und ZrO2-Al2O3 bzw. Al2O3-ZrO2 [43] angewendet.
Effektiver Diffusionskoeffizient
Der atomare Diffusionskoeffizient ha¨ngt von der Bindungssta¨rke der Atome innerhalb des
Kristallgitters ab. Als ein erstes Kriterium fu¨r ein hochtemperaturstabiles Material kann die
Schmelztemperatur herangezogen werden, da sie leicht zuga¨nglich und in der Regel direkt
proportional zur Bindungssta¨rke ist. Es gibt jedoch Ausnahmen, die keine allgemeingu¨ltige
Beurteilung des Diffusionskoeffizienten auf Grundlage der Schmelztemperatur zulassen.
Eine verla¨ßlichere Aussage liefert die Kovalenz der Bindungen der diffundierenden Ato-
me. Je ausgepra¨gter der kovalente Charakter, desto sta¨rker sind die Bindungen der Atome
gerichtet, was im Gegensatz zu einer ionischen oder gar metallischen Bindung fu¨r einen niedri-
gen Diffusionskoeffizienten sorgt. Fu¨r Metalloxide kann der kovalente Charakter der Bindung
aus der Differenz der Elektronegativita¨ten der Metallatome und der Elektronegativita¨t von
atomarem Sauerstoff abgescha¨tzt werden.
Der intrinsische Diffusionskoeffizient kann durch Dotierungen beeinflußt werden, indem
die chemische Umgebung und damit die Bindungssta¨rke der diffundierenden Atome oder
die Defektkonzentration des Kristallgitters vera¨ndert wird. Je nach Dotierungselement und
Matrixphase kann der Diffusionskoeffizient erho¨ht oder erniedrigt werden oder unvera¨ndert
bleiben.
Oberfla¨chenenergie
Fu¨r das Anfangsstadium des Sinterns wird allgemein die Annahme getroffen, daß der Bei-
trag der Korngrenzen γKG∆AKG gegenu¨ber dem Beitrag der Oberfla¨chen γOF∆AOF zu
vernachla¨ssigen ist (vgl. Gleichung 2.1). In diesem Fall ist die Verringerung der Oberfla¨che
AOF durch Bildung des Sinterhalses immer vorteilhaft im Sinne einer Reduzierung der freien
Exzeßenthalpie ∆G. Fu¨r metallische Werkstoffe ist diese Vereinfachung oft zula¨ssig, da die
ungerichteten Bindungen die Bildung niederenergetischer Korngrenzen ermo¨glichen. Die ko-
valenten und damit gerichteten Bindungen vieler keramischer Werkstoffe verursachen jedoch
im Vergleich dazu hohe Korngrenzenergien, die in die Energiebilanz mit einbezogen werden
mu¨ssen [44].
In diesem Fall gilt es zu bedenken, daß der Abbau von Oberfla¨che mit dem Aufbau von
neuen Korngrenzfla¨chen an den Sinterha¨lsen einhergeht und damit ein Teil des Energiege-
winns zunichte gemacht wird. Die Bilanz der Energien an einem Tripelpunkt, der von zwei
Ko¨rnern mit der umgebenden Gasphase gebildet wird, verdeutlicht dies in Abbildung 2.3. Die
Bedingung fu¨r die Gleichgewichtskonfiguration der Energien lautet:
γKG = 2γOF cos(ψ/2) (2.22)
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Abbildung 2.3: Gleichgewichtskonfiguration von Korngrenz- und Oberfla¨chenenergien fu¨r
(a) große und (b) kleine Korngrenzenergien.
ψ: Dihedralwinkel
Eine weitere Ausdehnung des Sinterhalses ha¨tte einen gro¨ßeren Dihedralwinkel zur Folge
und wu¨rde die Energien aus dem Gleichgewicht bringen. Eine niedrige Oberfla¨chenenergie
bei vergleichsweise hoher Korngrenzenergie erschwert daher die Sinterprozesse und reduziert
die Verdichtung des Sinterko¨rpers wa¨hrend des Anfangsstadiums. Im Extremfall kann die
aufzuwendende Korngrenzenergie γKG sogar a¨hnlich groß sein wie die frei werdenden Ober-
fla¨chenenergie γOF . Die Bestrebung des Systems, Oberfla¨che abzubauen und dadurch seine
Dichte zu erho¨hen, wa¨re damit extrem gering. Ein Beispiel von großer technologischer Be-
deutung ist das stark kovalent gebundene Siliciumcarbid (SiC), das eine schlechte intrinsische
Sinteraktivita¨t aufweist [45]. Durch eine gezielte Dotierung oder Oberfla¨chenmodifizierung des
keramischen Pulvers bzw. den Einsatz geeigneter Sinteratmospha¨ren besteht die Mo¨glichkeit,
die Sinteraktivita¨t in die eine oder andere Richtung zu beeinflussen.
Radius der Sinterhalsoberfla¨che
Im Sinne der Verringerung des atomaren Flusses wa¨re ein mo¨glichst großer Radius der kon-
kaven Kru¨mmung der Sinterhalsoberfla¨che r wu¨nschenswert. Das ließe sich jedoch nur durch
einen entsprechend großen Sinterhalsradius X realisieren, d. h. das Anfangsstadium mu¨ßte
schon sehr weit fortgeschritten sein. Will man den Sinterprozeß fru¨her unterbrechen, muß
man den kleinen Radius der Sinterhalsoberfla¨che in Kauf nehmen und die dadurch verursach-
ten Triebkra¨fte mit Hilfe der anderen Parameter aus Gleichung 2.21 kompensieren.
Diffusionsla¨nge
Die Diffusionsla¨nge entspricht der Entfernung von Quelle und Senke des atomaren Transports.
Wa¨hrend des Anfangsstadiums ist die Sinterhalsoberfla¨che die sta¨rkste Senke, da hier die
gro¨ßte konkave Kru¨mmung vorliegt. Fu¨r spha¨rische Partikel ist die Diffusionsla¨nge mit deren
Gro¨ße korreliert. Bei nadel- oder pla¨ttchenfo¨rmigen Partikeln ist die Diffusionla¨nge durch die
gro¨ßte ra¨umliche Dimension bzw. den Abstand der Kontaktpunkte bestimmt. Materialien,
die aufgrund ihrer Kristallstruktur zur Bildung solcher Strukturen neigen, sind sowohl in
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Bezug auf die Anzahl der Kontaktpunkte als auch der Diffusionsla¨nge vorteilhaft fu¨r die
Hochtemperaturstabilita¨t.
2.3.2 Kornwachstum
Bei Betrachtung von Gleichung 2.8 offenbaren sich zwei unterschiedliche Mo¨glichkeiten, die
Geschwindigkeit der Korngrenzen und damit die Wachtumsrate zu verringern. Prinzipiell la¨ßt
sich Kornwachstum entweder thermodynamisch oder kinetisch durch eine Erniedrigung der
Triebkraft bzw. der Korngrenzmobilita¨t reduzieren.
In Analogie zur Adsorption eines Gases auf der Oberfla¨che eines Festko¨rpers wird beim
thermodynamischen Ansatz die Korngrenzenergie durch Segregation geeigneter Fremdatome
auf ein Minimum reduziert oder nimmt im Extremfall sogar negative Werte an. In metallischen
Systemen wurde auf diese Art eine sehr effektive Kornwachstumshemmung erzielt, so z. B.
fu¨r Legierungen aus Palladium mit bis zu 20 at% Zirconium [46] oder Eisen mit bis zu 10 at%
Zirconium [47]. Die kinetische Stabilisierung der Korngro¨ße erfolgt ebenfalls durch Segregation
von Fremdatomen (Solute-Drag) oder durch Partikel einer Zweitphase (Zener-Drag) bzw.
Poren (Pore-Drag), an denen die Korngrenzen anhaften.
Der wesentliche Unterschied zwischen thermodynamischer und kinetischer Stabilisierung
besteht in der Temperaturabha¨ngigheit der Effekte. Wa¨hrend die Mobilita¨t der Korngrenze
dem Arrhenius-Gesetz folgend exponentiell mit der Temperatur ansteigt, wird die Ernied-
rigung der Korngrenzenergie durch Fremdatome sogar geringfu¨gig gro¨ßer. Fu¨r das in dieser
Arbeit untersuchte Materialsystem von zwei nichtmischbaren Oxiden sind die kinetischen
Stabilisierungsmechanismen von potentiell gro¨ßerer Bedeutung.
Solute-Drag
Existiert eine attraktive Wechselwirkung zwischen Fremdatomen und den Korngrenzen einer
Matrixphase, wird das Konzentrationsprofil der Fremdatome aufgrund von Segregation an der
Korngrenze ein Maximum aufweisen. Im Gleichgewichtszustand ist das Konzentrationsprofil
symmetrisch und es wirkt in der Summe keine Kraft auf die Korngrenze. Unterscheiden sich
die Diffusionskoeffizienten von Fremdatomen und Matrixatomen, verursacht bereits eine klei-
ne Bewegung der Korngrenzen eine Asymmetrie, die eine ru¨cktreibende Kraft entgegen der
Bewegungsrichtung zur Folge hat. Diffundieren die Matrixatome viel schneller als die Fremd-
atome, kann sich die Korngrenze von der so genannten Fremdatomwolke losreißen und sich
mit ihrer intrinsischen Mobilita¨t MKG weiter bewegen.
Eine quantitative Analyse des Solute-Drag wurde von Cahn [48] durchgefu¨hrt. Er be-
trachtet die Bewegung der Korngrenze mit konstanter Geschwindigkeit und geht von einer
niedrigen Konzentration von Fremdatomen aus, deren Wechselwirkung mit den Korngrenzen
nur eine Funktion des Abstandes sein soll. Die Geschwindigkeit einer Korngrenze v′KG unter
dem Einfluß der ru¨cktreibenden Kraft FS betra¨gt:
v′KG =MKG(FKG − FS) (2.23)
Das Ergebnis der Analyse ist folgender Ausdruck fu¨r die durch den Solute-Drag hervor-






C∞: Konzentration der Fremdatome in unendlicher Entfernung von der Korn-
grenze (entspricht der Bulkkonzentration)
κ, λ: vom Profil der Wechselwirkungsenergie und des Diffusionskoeffizienten der
Fremdatome abha¨ngige Parameter













Aus Gleichung 2.25 ist ersichtlich, daß der Effekt von FS von der Gro¨ße von v′KG abha¨ngt.
Im Fall eines sehr niedrigen Wertes fu¨r v′KG, wie er fu¨r keramische Materialien wahrscheinlich
ist [49], kann der Term λ2v′2KG in Gleichung 2.25 vernachla¨ssigt werden. Es folgt ein vereinfach-
ter Ausdruck fu¨r die Geschwindigkeit der Korngrenze, die proportional zur Wachstumsrate





Der Parameter κ ist bei attraktiver Wechselwirkung zwischen Fremdatomen und Korn-





NFA: Konzentration der Fremdatome pro Einheitsvolumen
Q: Verteilungskoeffizient (entspricht dem Quotienten der Konzentration der
Fremdatome an der Korngrenze und C∞)
DFA: Diffusionskoeffizient der Fremdatome u¨ber die Korngrenze
Fu¨r eine effektive Kornwachstumshemmung durch Solute-Drag muß der Term κC∞ in
Gleichung 2.26 mo¨glichst groß sein. Dies kann erreicht werden durch eine hohe Bulkkonzen-
tration, einen hohen Verteilungskoeffizient oder einen niedrigen Diffusionskoeffizienten der
Fremdatome (Gleichung 2.27). Die Wirksamkeit des Solute-Drag nimmt mit steigender Tem-
peratur ab, da der Wert von DFA exponentiell zunimmt. Dieses Verhalten unterscheidet die
kinetische Stabilisierung durch den Solute-Drag von der thermodynamischen Stabilisierung.
Zener-Drag
In einer privaten Mitteilung an Smith [50] beschreibt Zener den Effekt von Partikeln einer
zweiten Phase auf die Bewegung von Korngrenzen. Die Partikel sollen unbeweglich und in
der Matrixphase nicht lo¨slich sein. Trifft eine Korngrenze auf solch ein Partikel, entsteht eine
bremsende Kraft, die die Bewegung der Korngrenze lokal zum Erliegen bringt. Der blockierte
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Abbildung 2.4: Geometrische Verha¨ltnisse der Wechselwirkung zwischen Korngrenze und Par-
tikel (Korngrenze bewegt sich von oben nach unten).
Teil der Korngrenze kann sich erst dann von dem Partikel losreißen, wenn die fortschreiten-
de Bewegung der restlichen Korngrenze eine entsprechende Kraft erzeugt hat. Befindet sich
die Korngrenze gleichzeitig unter dem Einfluß vieler Partikel, kann das Kornwachstum ganz
unterbunden werden. Die geometrischen Verha¨ltnisse zur quantitativen Beschreibung dieses
Effekts unter der Annahme von spha¨rischen Partikeln sind in Abbildung 2.4 dargestellt.
Fu¨r die der Triebkraft fu¨r Kornwachstum entgegenwirkende Kraft FZ erha¨lt man:
FZ = (γKG cosθ)(2pir sinθ) (2.28)
Das Maximum von FZ liegt bei θ=45° und betra¨gt FmaxZ =pirγKG. Je nach La¨nge der
Korngrenze und Anzahldichte der Partikel ist die Wahrscheinlichkeit groß, daß sich die Korn-
grenze mit mehreren Partikeln in Kontakt befindet. Die Anzahldichte NV ha¨ngt vom Volu-







Bei einer statistischen Verteilung der Partikel befindet sich die Kornrenze in Kontakt mit
Partikeln, deren Mittelpunkte maximal +r oder −r von der Korngrenze entfernt sind. Folglich
ergibt sich fu¨r die Anzahl der Partikel NA pro Einheitsfla¨che der Korngrenze:
NA = 2rNV (2.30)










Die wirksame Triebkraft auf die Einheitsfla¨che der Korngrenze ist die Differenz von in-













Das Kornwachstum kommt zum Erliegen, wenn FKG=FmaxZ . Daraus ergibt sich die maxi-
male Korngro¨ße dmax, die bei einem bestimmten Volumenanteil und einer bestimmten Gro¨ße







Aus Gleichung 2.33 folgen einige wichtige Grundsa¨tze fu¨r eine effektive Kornwachstums-
hemmung durch Zener-Drag. Die hemmende Wirkung ist um so sta¨rker, je kleiner die Partikel,
die in jedem Fall nicht gro¨ßer sein du¨rfen als die Ko¨rner der Matrixphase. Eine Erho¨hung des
Volumenanteils hat die gleiche Wirkung, kann jedoch auch zu unerwu¨nschten A¨nderungen
der Materialeigenschaften fu¨hren. Wenn die Partikel in der Lage sind, bei ho¨heren Tempe-
raturen durch Ostwald-Reifung zu wachsen, nimmt auch dmax zu. Die Zeitabha¨ngigkeit des
Kornwachstums folgt dann der Ostwald-Reifung der Partikel (∝ t2 bei Ratenlimitierung durch
Grenzfla¨chenreaktionen, ∝ t3 bei Ratenlimitierung durch Diffusion).
Pore-Drag
Keramische Materialien enthalten bis zum Endstadium des Sinterns Porosita¨t, die nur durch
einigen Aufwand oder spezielle Sinterverfahren (z. B. Flu¨ssigphasensintern, Spark-Plasma-
Sintern) vollsta¨ndig entfernt werden kann. Sowohl der Anteil als auch die Art der Poro-
sita¨t a¨ndert sich sta¨ndig ausgehend vom Gru¨nko¨rper bis zum fertigen Sinterprodukt. Fu¨r die
Zusta¨nde mit hohen Anteilen an kontinuierlicher Porosita¨t, wie sie wa¨hrend des Anfangs-
und Zwischenstadiums auftreten, existieren nur wenige analytische Beschreibungen. Im End-
stadium hingegen liegen kleine, isolierte Poren an Korngrenzen vor. Somit ist es mo¨glich,
das Verhalten einer einzelnen Pore zu analysieren und das Ergebnis als repra¨sentativ fu¨r alle
anderen Poren zu betrachten.
Immobile Poren Die Wechselwirkung von immobilen Poren mit Korngrenzen kann analog
dem Zener-Drag beschrieben werden, wenn die isolierten Poren als Partikel einer Fremdphase
betrachtet werden. Ist r der Porenradius und P der Volumenanteil der Porosita¨t, erha¨lt man







So lange normales Kornwachstum vorliegt, sollten Poren in keramischen Materialien jedoch
mobil sein, d. h. sich mit der Korngrenze bewegen. Erst wenn abnormales Kornwachstum
eintritt, lo¨sen sich die Korngrenzen von den Poren und lassen diese im Inneren des Korns
zuru¨ck. Dort sind sie zwar immobil, haben aber keine wachstumshemmende Wirkung. Der
theoretisch mo¨gliche Einfluß von immobilen Poren ist daher fu¨r die Praxis nicht relevant.
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Mobile Poren Eine Pore ist im Gegensatz zu einem Partikel ein weiches Objekt, das sich
unter dem Einfluß einer sich bewegenden Korngrenze verformen la¨ßt. Eine zuna¨chst spha¨rische
Pore wird derart verzerrt, daß die konkave Kru¨mmung der in Bezug auf die Bewegungsrich-
tung vorderen Oberfla¨che kleiner wird. Im Gegenzug wird die konkave Kru¨mmung der hinteren
Oberfla¨che gro¨ßer und es entsteht eine Differenz im chemischen Potential zwischen Vorder-
und Ru¨ckseite der Pore. Es erfolgt ein Materietransport durch Oberfla¨chendiffusion, Gitter-
diffusion oder Gasphasentransport, der die Pore in Richtung der sich bewegenden Korngrenze
wandern la¨ßt.
Die Geschwindigkeit der Pore vP la¨ßt sich analog dem Ausdruck fu¨r die Geschwindigkeit
der Korngrenze formulieren:
vP =MPFP (2.35)
MP : Mobilita¨t der Poren
FP : Triebkraft fu¨r die Bewegung der Poren
Eine Analyse vonMP fu¨r die drei genannten Mechanismen des Materietransports ergibt fu¨r
Oberfla¨chendiffusion MP ∝ r−4 und fu¨r Gitterdiffusion bzw. Gasphasentransport MP ∝ r−3.
Der Pore-Drag bleibt so lange aktiv, bis die Korngrenze sich von den Poren losreißt. Die
Bedingung hierfu¨r lautet:
vP < vKG
MPFP < MKGF (2.36)
F : effektive Triebkraft fu¨r die Bewegung der Korngrenzen
Die effektive Triebkraft entspricht der Summe von intrinsischer Triebkraft der Korngrenze
und der ru¨cktreibenden Kraft, die vonNP Poren entlang der Korngrenze ausgeu¨bt wird. Somit
gilt folgende Beziehung fu¨r die Separation von Poren und Korngrenzen:
MPFP < MKG(FKG −NPFP )




Die Korngrenze ist um so sta¨rker an die Poren gebunden, je mehr Poren vorhanden sind,
je ho¨her die Triebkraft fu¨r die Bewegung der Poren und deren Mobilita¨t und je niedriger die
Mobilita¨t der Korngrenze.
Bleibt die Korngrenze an den Poren haften, bewegen sich Korngrenze und Poren mit der
gleichen Geschwindigkeit:
MPFP =MKG(FKG −NPFP )
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Die Geschwindigkeit der Korngrenze unter dem Einfluß von mobilen Poren la¨ßt sich unter





Fu¨r Gleichung 2.39 lassen sich zwei wichtige Grenzfa¨lle konstruieren. Die Bewegung der





Im umgekehrten Fall, wenn NPMKG¿MP , bewegt sich die Korngrenze mit ihrer intrin-
sischen Geschwindigkeit:
vKG =MKGFKG (2.41)
Sehr kleine Poren mit einer hohen Mobilita¨t sind damit zwar in der Lage, eine Korngrenze
an sich zu binden, ko¨nnen die Korngrenzbewegung jedoch nicht effektiv bremsen. Mit zuneh-
mender Porengro¨ße verringert sich zwar die Mobilita¨t, gleichzeitig steigt aber auch die Gefahr,
daß sich die Korngrenze von den Poren lo¨st. Es muß also eine optimale Porengro¨ße gefunden
werden, um einen maximalen Effekt des Pore-Drag durch mobile Poren zu erreichen.
2.4 Das bina¨re System Sm2O3-MgO
Fu¨r die Wahl des bina¨ren Systems Sm2O3-MgO unter dem Aspekt der Hochtemperatursta-
bilita¨t sprechen verschiedene Gru¨nde. Zum einen erfu¨llt dieses System eine wichtige Voraus-
setzung, die eine Verbesserung der Hochtemperaturstabilita¨t durch Bildung entsprechender
Nanokomposite erwarten la¨ßt. Daru¨ber hinaus haben beide Metalloxide oberfla¨chenchemische
Eigenschaften, die relevant sind fu¨r Anwendungen aus dem Bereich der heterogenen Kataly-
se, bei denen hohe spezifische Oberfla¨chen auch bei zum Teil hohen Einsatztemperaturen
erwu¨nscht sind.
Die wichtigste Eigenschaft des Systems la¨ßt sich aus dem in Abbildung 2.5 gezeigten
Phasendiagramm ablesen. Es zeigt eine vollsta¨ndige Nichtmischbarkeit der Komponenten im
festen Zustand u¨ber den gesamten Zusammensetzungsbereich. Erst bei Temperaturen ab ca.
1850 °C ist eine Randlo¨slichkeit von MgO in Sm2O3 zu erkennen. Eine Reduzierung der Anzahl
der Kontaktpunkte pro Einheitsvolumen, die nach Gleichung 2.21 einen niedrigeren atomaren
Fluß wa¨hrend der Sinterprozesse bewirkt, ist somit durch Zugabe der Zweitphase mo¨glich.
Weiterhin kann von der Zweitphase bei entsprechender geometrischer Anordnung eine Korn-
wachstumshemmung durch Zener-Drag erwartet werden. Andere Seltenerdoxide, im einzelnen
Gadolinium und Dysprosium [51] sowie Praseodym und Neodym [52], bilden mit MgO ana-
loge Phasendiagramme, was dem hier untersuchten System einen gewissen Modellcharakter
fu¨r diese Reihe verleiht.
Besondere Bedeutung in der heterogenen Katalyse hat Sm2O3 in einer Zeit erlangt, als
ausgelo¨st durch die Arbeit von Keller und Bashin [53] intensiv nach geeigneten Katalysatoren
fu¨r die oxidative Kopplung von Methan zu C2-Spezies (siehe z. B. [54, 55, 56, 57]) gesucht wur-
de. Von einer ganzen Reihe von Metalloxiden zeigt es die ho¨chste Selektivita¨t und Aktivita¨t
(Abbildung 2.6) und wurde infolge dessen sehr genau untersucht. Auch MgO ist prinzipiell
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Abbildung 2.5: Phasendiagramm des bina¨ren Systems Sm2O3-MgO [51].
in der Lage, die extrem stabilen C-H-Bindungen von Methan zu aktivieren [58]. Einer der
effektivsten Katalysatoren fu¨r die o. g. Reaktion entsteht, wenn MgO zusa¨tzlich mit Lithium
dotiert wird [59, 60].
Ebenso wurden verschiedene Eigenschaften des Systems Sm2O3-MgO hinsichtlich der oxi-
dativen Kopplung von Methan untersucht, so z. B. die Mechanismen der Aktivierung von Me-
than und Sauerstoff [62, 63]. Durch die Impra¨gnierung von MgO mit 5Gew.-% und 10Gew.-%
Sm2O3 kann im Vergleich zu reinem MgO eine deutlich ho¨here spezifische Oberfla¨che nach
der Calcinierung bei 700 °C erzielt werden [64]. Eine Verbesserung der katalytischen Aktivita¨t
wird dadurch jedoch nicht bewirkt. Im Gegensatz dazu zeigt Sm-promotiertes MgO, das aus
Mischungen der jeweiligen Acetate synthetisiert wurde, sehr wohl eine ho¨here Aktivita¨t und
Selektvita¨t [65].
Eine grundlegende Eigenschaft von Metalloxiden, die auch im Zusammenhang mit der
oxidativen Kopplung von Methan große Bedeutung hat, ist die Basizita¨t der Oberfla¨che. Bei
relativ hohen Temperaturen im Bereich von 700–900 °C, die fu¨r die Kopplungsreaktionen
erforderlich sind, mu¨ssen basische Zentren in ausreichender Anzahl und Sta¨rke zur Verfu¨gung
stehen.
Die Kristallstrukturen und verschiedene Syntheseverfahren fu¨r Sm2O3 und MgO sowie
weitere katalytische Eigenschaften sind in den beiden folgenden Abschnitten zusammengefaßt.
2.4.1 Sm2O3
Die Sesquioxide der Seltenerdelemente mit der allgemeinen Sto¨chiometrie SE2O3 ko¨nnen in
fu¨nf verschiedenen Modifikationen auftreten, die als C-, B-, A-, H- und X-Typ bezeichnet wer-
den. Die kubische Niedertemperaturphase des C-Typs kristallisiert isostrukturell zum Mineral
Bixbyit ((Mn,Fe)2O3) mit Raumgruppe Ia−3. Die Struktur la¨ßt sich am einfachsten mit Hilfe
von Elementarzellen des CaF2-Typs beschreiben, die entlang einer Raumdiagonalen je zwei
Anionenleerstellen aufweisen. Acht dieser Zellen bilden die kubische Elementarzelle von Bix-
byit, wobei die Leerstellenpaare entlang der vier mo¨glichen Raumdiagonalen orientiert sind.
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Abbildung 2.6: Aktivita¨t und Selektivita¨t verschiedener Metalloxide fu¨r die oxidative Kopp-
lung von Methan [61].
Trotz dieser anschaulichen Ableitung der Struktur von Bixbyit besteht keine topologische
Beziehung zur Struktur von CaF2. Wa¨hrend die Anionen die Koordinationszahl 4 beibehal-
ten, sind die Kationen von stark verzerrten Oktaedern mit Koordinationszahl 6 umgeben.
Mit steigenden Temperaturen erfolgt zuna¨chst eine rekonstruktive Phasenumwandlung erster
Ordnung in den monoklinen B-Typ mit Raumgruppe C12/m1. Einige Kationen sind jetzt sie-
benfach koordiniert, wa¨hrend andere Kationen weiterhin von verzerrten Oktaedern umgeben
sind. Die Anordnung der Kationen entspricht fast einer hexagonal dichtesten Kugelpackung.
Durch eine displazive Phasenumwandlung zweiter Ordnung entsteht aus dem B-Typ durch
kleine Verschiebungen des Anionenuntergitters der trigonale A-Typ mit Raumgruppe P−3m1.
Alle Kationen befinden sich hier in hexagonal dichtester Anordnung und sind siebenfach koor-
diniert. Bei Anna¨herung an die Schmelztemperatur ko¨nnen schließlich der hexagonale H-Typ
sowie der kubische X-Typ gebildet werden.
Verschiedene Untersuchungen, deren Ergebnisse von Warshaw und Roy [66] zusammen-
gefaßt und im wesentlichen besta¨tigt wurden, zeigen, daß das Auftreten von Strukturen des
C-, B- und A-Typs von den Ionenradien der Seltenerdelemente abha¨ngt. Die Sesquioxide der
gro¨ßten Ionen (La, Ce, Pr und Nd) zeigen hauptsa¨chlich die Struktur des A-Typs, wa¨hrend
die kleinsten Ionen (Y, Ho, Er, Tm, Yb und Lu) nur als C-Typ existieren. Die Ionen von
mittlerer Gro¨ße bilden sowohl den C-Typ als auch den B-Typ. Der Reinheitsgrad der Sesqui-
oxide in Bezug auf andere Seltenerdelemente hat großen Einfluß auf die Strukturbildung, so
daß abweichend von o. g. Einteilung auch von anderen Strukturtypen berichtet wird.
Im Fall von Sm2O3 finden sich wie auch fu¨r Pm2O3, Eu2O3 und Gd2O3 alle fu¨nf Mo-
difikationen [67]. Der C-Typ wandelt bei Temperaturen zwischen 850 °C und 1200 °C in den
monoklinen B-Typ um [66, 68, 69, 70, 71]. Es folgen die Phasenumwandlungen in den A-Typ
bei ca. 1900 °C, den H-Typ bei ca. 2100 °C und den X-Typ bei ca. 2250 °C, bevor schließlich
bei ca. 2350 °C der U¨bergang in die Schmelze stattfindet.
Wa¨hrend Roth und Schneider [69] alle Phasenumwandlungen als irreversibel einstufen und
den C-Typ als metastabile Niedertemperaturphase bezeichnen, kommen Warshaw und Roy
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Tabelle 2.3: Strukturdaten des C-Typs von Sm2O3 (fett gedruckte Angaben kennzeichnen
spezielle Lagen der Raumgruppe), ICSDa 40475.
Kristallsystem kubisch
Raumgruppe Ia−3 (#206)
Gitterkonstante a = 10,92 A˚




Symbol x y z
Sm3+ 8 b 0,25 0,25 0,25 1/6
Sm3+ 24 d −0,0324 0 0,25 1/2
O2− 48 e 0,391 0,1516 0,3734 1
aInorganic Crystal Structure Database
bElementarzelle
[66] und andere zu dem Ergebnis, daß die Phasenumwandlungen in allen Fa¨llen reversibel
sind. Die Unterschiede werden auf verschiedene Versuchsbedingungen zuru¨ckgefu¨hrt, die eine
Ausbildung der Gleichgewichtsphasen aus kinetischen Gru¨nden verhindern ko¨nnen.
In der Literatur wird im wesentlichen u¨ber den C-Typ und B-Typ berichtet, da diese
in reiner oder gemischter Form das Ergebnis verschiedener Syntheseverfahren sind und bei
Temperaturen unterhalb weiterer Phasenumwandlungen eingesetzt werden. Auch in dieser
Arbeit werden ausschließlich die beiden genannten Typen behandelt, deren Strukturdaten in
Tabelle 2.3 und Tabelle 2.4 in der Form dargestellt sind, wie sie auch spa¨ter fu¨r die Rietveld-
Analysen Verwendung finden.
Die kommerzielle Darstellung von Seltenerdelementen erfolgt u¨ber einen mehrstufigen Pro-
zeß, der unter anderem die Extraktion einzelner Elemente aus einer Mischung von gelo¨sten
Seltenerdnitraten beinhaltet [72]. Das mag ein Grund dafu¨r sein, daß anorganisches Sama-
riumnitrat neben verschiedenen organischen Salzen als Edukt fu¨r die gezielte Synthese von
Sm2O3 dient. So la¨ßt sich Samariumacetat-Tetrahydrat (Sm(CH3CO2)3· 4H2O) durch Calci-
nieren in stehender Luftatmospha¨re nach der Bildung verschiedener Zwischenprodukte, dar-
unter das Oxycarbonat Sm2O2(CO3), bei 675 °C schließlich in Sm2O3 u¨berfu¨hren [73].
Ein a¨hnliches Zersetzungsverhalten zeigt Samariumcitrat-Hydrat (Sm(C6H5O7)·nH2O)
sowohl unter Sauerstoff [74] als auch Stickstoff [75]. Auch hier ist nach mehreren Dehydrati-
sierungsprozessen zuna¨chst Sm2O2(CO3) zu beobachten, bevor daraus zwischen 467 °C und
737 °C Sm2O3 entsteht [75].
Ein direkter Vergleich der Produkte der thermischen Zersetzung von Samariumnitrat-
Hexahydrat (Sm(NO)3· 6H2O) und Samariumoxalat-Decahydrat (Sm2(C2O4)3· 10H2O) an
Luft ergab, daß die Wahl der Edukte Auswirkungen auf die Partikelmorphologie von Sm2O3
hat [76]. Wa¨hrend aus dem Nitrat bei 520 °C eher große, pla¨ttchenfo¨rmige Partikel entstehen,
werden durch die Zersetzung des Oxalats bei 645 °C kleinere, aber dafu¨r sta¨rker agglomerierte
Partikel gebildet. Als stabiles Zwischenprodukt wird bei der Zersetzung des organischen Salzes
wiederum Sm2O2(CO3) beobachtet. Weitere organische Precursoren fu¨r Sm2O3 und deren
Zersetzungsverhalten finden sich in einem U¨bersichtsartikel von Hussein [77].
Die gezielte Synthese von Sm2O3 in Form von nanoskaligen Pulvern wurde mit Hilfe eines
Hydrolyseverfahrens erreicht, bei dem einer wa¨ßrigen Lo¨sung von Samariumnitrat Harnstoff
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Tabelle 2.4: Strukturdaten des B-Typs von Sm2O3 (fett gedruckte Angaben kennzeichnen
spezielle Lagen und Winkel der Raumgruppe), ICSD 202903.
Kristallsystem monoklin
Raumgruppe C12/m1 (#12)
Gitterkonstanten a = 14,1975 A˚ b = 3,6273 A˚ c = 8,8561 A˚
Winkel α = 90° β = 99,986° γ = 90°




Symbol x y z
Sm3+ 4 i 0,13463 0,5 0,49003 1/2
Sm3+ 4 i 0,18996 0,5 0,13782 1/2
Sm3+ 4 i 0,46627 0,5 0,18794 1/2
O2− 4 i 0,1289 0 0,2864 1/2
O2− 4 i 0,3250 0,5 0,0265 1/2
O2− 4 i 0,2984 0,5 0,3738 1/2
O2− 4 i 0,4741 0 0,3438 1/2
O2− 2 b 0 1/2 0 1/4
(CO(NH2)2) zugesetzt wird [78]. Es enstehen Hydroxylanionen, was unmittelbar die Fa¨llung
von partikula¨rem Samariumhydroxid (Sm(OH)3) zur Folge hat, welches anschließend ab Tem-
peraturen von 450 °C zu Sm2O3 calciniert werden kann. Die Gro¨ße der spha¨rischen Partikel
la¨ßt sich dabei u¨ber die Hydrolysebedingungen in einem Bereich von 40–120 nm variieren.
Die Synthese von Sm2O3 aus der Gasphase ist weniger verbreitet als Verfahren aus der
wa¨ßrigen Phase. Durch einfaches Verdampfen von metallischem Samarium wurden verschiede-
ne pulverfo¨rmige Tra¨ger mit Clustern aus Sm2O3 belegt [79]. Leider wurde nur die katalytische
Aktivita¨t fu¨r die oxidative Kopplung von Methan getestet, ohne weiter auf Morphologie und
Struktur der Proben einzugehen.
Eine weitere Methode nutzt ein Wasserstoffplasma, um ausgehend von metallischem Sa-
marium zuna¨chst Nanopartikel aus Samariumhydrid (Sm3H7) zu erzeugen, die anschließend
unter milden oxidierenden Bedingungen passiviert werden [80]. Dies ermo¨glicht eine kontrol-
lierte Temperaturbehandlung der Nanopartikel in Luft, die zur Bildung von Sm2O3 fu¨hrt.
Weiterhin finden sich in der Literatur Verfahren, die verschiedene Aspekte der Flu¨ssig- und
Gasphasensynthesen kombinieren. So wurde beispielsweise eine wa¨ßrige Lo¨sung aus Samari-
umnitrat zersta¨ubt und in der Flamme eines induktiv gekoppelten Argonplasma zu oxidischen
Nanopartikeln umgesetzt [81].
Bei der in dieser Arbeit verwendeten Spraypyrolyse wird ein flu¨ssiger Precursor durch
verschiedene athermische Prozesse in einen feinen Nebel u¨berfu¨hrt und anschließend in einem
Gasstrom thermisch zersetzt (siehe Kapitel 2.5, S. 31 ff.). Dieses Verfahren wurde bereits
erfolgreich angewendet, um sowohl Sm2O3 als auch Sm2O3-MgO in Form von Hohlkugeln mit
einer nanokristallinen Mikrostruktur zu synthetisieren [21].
Mo¨gliche Anwendungen von Sm2O3 ergeben sich neben dem hohen Schmelzpunkt und den
magnetischen Eigenschaften [82, 83] vor allem aus den oberfla¨chenchemischen Eigenschaften.
Insbesondere der kubische C-Typ weist nach entsprechender Vorbehandlung ein untersto¨chio-
metrisches Verha¨ltnis von Sauerstoff auf, was eine hohe Elektronendichte an der Oberfla¨che
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zur Folge hat [83]. Demnach kann Sm2O3 als Elektronendonor bzw. als Lewis-Base agieren
und hat daru¨ber hinaus gute Redoxeigenschaften. Beides spielt bei der selektiven Oxida-
tion von Kohlenwasserstoffen wie beispielsweise der oxidativen Kopplung von Methan eine
wichtige Rolle [84]. Die kubische Phase zeigt im Vergleich zur monoklinen Phase den dop-
pelten Umsatz an Methan und eine sechs- bis achtfach ho¨here Rate bei der Bildung von
C2-Kohlenwasserstoffen [85].
Sm2O3 wird nicht nur als Katalysator selbst, sondern auch als Tra¨germaterial und Promo-
tor eingesetzt. Als katalytisch aktives Material wurde es fu¨r die Isomerisierung von 1-Buten
zu 2-Buten [86], die Zersetzung von Isopropanol zu Aceton [73] und die Veresterung von
Phthalsa¨ureanhydrid mit 2-Ethylhexanol zu Dioctylphthalat [78] untersucht. Beispiele fu¨r die
Anwendung als Tra¨germaterial sind Rhodium auf Sm2O3 fu¨r die Synthese von C2-Oxigenaten
[87] und Palladium auf reinem Sm2O3 sowie auf Mischungen von Sm2O3 und CeO2 fu¨r die
Dampfreformierung von Methan zu Synthesegas [88]. Als Promotor findet Sm2O3 im System
Ru-Sm2O3/Al2O3 zur Synthese von Ammoniak [89] ebenso Verwendung wie in Sm-dotiertem
Ceroxid als Elektrolyt- oder Anodenmaterial fu¨r Brenstoffzellen [90].
Unter dem Aspekt der heterogenen Hochtemperaturkatalyse und den damit verbundenen
Alterungserscheinungen ist die interessanteste Reaktion jedoch die oxidative Kopplung von
Methan zu ho¨heren Kohlenwasserstoffen. Nachdem die Seltenerdoxide im allgemeinen und
speziell Sm2O3 als potentielle Katalysatoren erkannt waren [61, 91], folgte eine Vielzahl von
Untersuchungen unterschiedlicher Aspekte des komplexen Systems der oxidativen Kopplung
von Methan an Sm2O3.
Zentraler Punkt ist dabei die Adsorption und Aktivierung des schwach sauren Methans
auf der stark basischen Katalysatoroberfla¨che. Dieser Vorgang setzt voraus, daß die Ober-
fla¨che des Katalysators zuvor bei hohen Temperaturen von CO2- und OH-Gruppen befreit
wurde, da diese bei normalen Umgebungsbedingungen die basischen bzw. sauren Pla¨tze be-
setzen [92]. Eine kinetische Studie kommt zu dem Ergebnis, daß Methan und Sauerstoff aus
der Gasphase zuna¨chst getrennt voneinander auf Sm2O3 adsorbiert werden und anschließend
durch den U¨bertrag eines Protons an den molekularen Sauerstoff ein Methylradikal gebildet
wird [93]. Sauerstoff aus der Gasphase wird jedoch nicht nur auf Sm2O3 adsorbiert, sondern
ersetzt auch mit hoher Reaktionsgeschwindigkeit Gittersauerstoff, was zur Bildung von ak-
tiven Sauerstoffspezies an der Oberfla¨che fu¨hrt [94]. Entsprechend konnte gezeigt werden,
daß Gittersauerstoff zwar aktiv ist fu¨r die Umsetzung von Methan zu Methylradikalen, sich
diese Aktivita¨t jedoch durch die dissoziative Adsorption von Sauerstoff aus der Gasphase
deutlich steigern la¨ßt [63, 95]. Sind die aktivierten Sauerstoffspezies verbraucht, erfolgt deren
Regeneration erst nach dem Einbau von Sauerstoff aus der Gasphase in die Oberfla¨che von
Sm2O3 [96]. Als aktive Sauerstoffspezies werden im Falle von nicht reduzierbaren Metalloxi-
den auf Seltenerdbasis O−2 oder O
2−
2 vorgeschlagen, die sich vermutlich aus flu¨chtigem O
2−
3
an der Oberfla¨che bilden, das durch eine reversible Redoxkopplung von O2 mit einem O2−
des Kristallgitters entsteht [97].
Nach der Bildung der Methylradikale stellt sich die Frage nach dem weiteren Reaktions-
verlauf, der entweder die selektive Bildung der gewu¨nschten Produkte oder die unselektive
Totaloxidation der Zwischenprodukte bzw. bereits gebildeter Produkte zur Folge hat. Die Viel-
zahl mo¨glicher Reaktionen auf der Katalysatoroberfla¨che wie auch in der Gasphase ergeben
dabei ein sehr komplexes System, in dem kleine A¨nderungen einzelner Reaktionsraten deut-
liche Auswirkungen auf die Produktverteilung hervorrufen ko¨nnen [98]. Unter bestimmten
Reaktionsbedingungen findet auf der Katalysatoroberfla¨che nicht nur die Bildung von Me-
thylradikalen statt, sondern zu 60% auch die weitere Oxidation zu COx [99]. Die bevorzugten
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Tabelle 2.5: Strukturdaten von MgO, Mineralname Periklas (fett gedruckte Angaben kenn-
zeichnen spezielle Lagen der Raumgruppe), ICSD 52026.
Kristallsystem kubisch
Raumgruppe Fm−3m (#225)
Gitterkonstante a = 4,214 A˚




Symbol x y z
Mg2+ 4 a 0 0 0 1/48
O2− 4 b 0,5 0,5 0,5 1/48
Produkte der oxidativen Kopplung von Methan (Ethan und Ethylen) haben eine ho¨here Re-
aktivita¨t auf der Oberfla¨che von Sm2O3 als Methan und limitieren damit die Selektivita¨t
der Oxidation [100, 101, 102]. Gleiches gilt fu¨r Methylradikale, die zwar mit anderen Sau-
erstoffspezies als Methan, dafu¨r aber schneller reagieren und somit fu¨r Kopplungsreaktionen
verloren sind [103]. Die Bildung von COx la¨ßt sich durch den Einsatz von untersto¨chiome-
trischem Sm2O3−γ zwar deutlich reduzieren, jedoch la¨ßt sich dieser Zustand bei stationa¨ren
Betriebsbedingungen praktisch nicht aufrechterhalten [104].
Durch die Verwendung unterschiedlicher Promotoren und Tra¨germaterialien wurde ver-
sucht, die katalytischen Eigenschaften von Sm2O3 weiter zu verbessern. Die Promotierung mit
20mol% Lithium fu¨hrt je nach verwendetem Lithiumsalz zu erho¨htem Umsatz von Methan
und sta¨rkerer C2-Selektivita¨t [105]. Weitere Beispiele sind die Promotierung von Sm2O3 mit
Natriumpyrophosphat (Na4P2O7) [106], Natrium [101] und verschiedenen Erdalkalifluoriden
[107].
Strukturelle A¨nderungen von Sm2O3 auf γ-Al2O3 als Folge von Wechselwirkungen mit
dem Substrat ergeben eine modifizierte Sa¨ure-Base-Sta¨rke der Sm-O-Paare, was wiederum
Auswirkungen auf die katalytische Aktivita¨t nach sich zieht [108]. Wie fu¨r Bi2O3-P2O5-K2O
gezeigt wurde, kann im umgekehrten Fall Sm2O3 auch als aktiver Tra¨ger dienen [109].
2.4.2 MgO
Magnesiumoxid mit der Sto¨chiometrie MgO kristallisiert ausschließlich in einer kubischen
Struktur des NaCl-Typs mit Raumgruppe Fm−3m. Der Schmelzpunkt des entsprechenden
als Periklas bezeichneten Minerals liegt mit 2800 °C deutlich ho¨her als der von Sm2O3. Die
fu¨r die spa¨teren Rietveld-Analysen relevanten Strukturdaten von Periklas sind in Tabelle 2.5
aufgelistet. Die Atome der Elementarzelle befinden sich ausschließlich auf speziellen Lagen,
die die ho¨chste Punktsymmetrie der Raumgruppe Fm−3m aufweisen.
Die mengenma¨ßig bedeutendste kommerzielle Darstellung von MgO erfolgt durch die
Fa¨llung von Magnesiumhydroxid (Mg(OH)2) aus Meerwasser bzw. Magnesiumchloridlauge
und anschließende Calcinierung [110]. Der Großteil des so erzeugten MgO wird fu¨r die ma-
terialintensive Herstellung von feuerfesten Produkten verwendet. Weitere großtechnische An-
wendung mit vergleichsweise niedrigen Anforderungen an den Reinheitsgrad findet MgO als
elektrischer Isolator fu¨r Kabel und Heizelemente, als Bestandteil von Baustoffen sowie als
Tra¨germaterial in der Du¨nge- und Futtermittelindustrie.
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Die Synthese als Feinchemikalie erfordert hingegen reinere Ausgangssubstanzen, ha¨ufig
anorganische oder organische Salze aber auch metallisches Magnesium. Am einfachsten ge-
staltet sich die direkte thermische Zersetzung der Magnesiumsalze an Luft, z. B. des Hydroxids
[111] sowie des Acetats, Nitrats und des Carbonats [112, 113], oder die Verbrennung von Ma-
gnesiumband [113, 114]. Eine detailierte Untersuchung von Magnesiumcitrat-Tetradecahydrat
(Mg3(C6H5O7)2· 14H2O) [115] ergab ein a¨hnliches thermisches Zersetzungsverhalten an Luft
wie es fu¨r Samariumcitrat-Hydrat unter Sauerstoff [74] und Stickstoff [75] beobachtet wurde.
Nach mehreren Dehydratisierungsprozessen und der Bildung von MgCO3 entsteht bei 465 °C
schließlich MgO.
Als Beispiele fu¨r Methoden zur Herstellung von MgO mit hohen spezifischen Oberfla¨chen
werden von Spoto et al. [116] die Zersetzung von Mg(OH)2 unter Vakuum, die Ausfa¨llung aus
flu¨ssigen Lo¨sungen im Autoklaven mit anschließender Bildung eines Aerogels durch Trock-
nung bei u¨berkritischen Bedingungen [117, 118, 119] sowie die chemische Gasphasensynthe-
se (Chemical Vapor Deposition, CVD) genannt. Bei Synthesen aus der Flu¨ssigphase werden
ha¨ufig Sol-Gel-Reaktionen von Magnesiumalkoxiden, z. B. Magnesiummethoxid (Mg(OCH3)2)
[117, 119] und Magnesiumethoxid (Mg(OC2H5)2) [120], genutzt, um Einfluß auf die Pulver-
morpholgie zu nehmen.
Aus dem Bereich der Gasphasenverfahren werden außerdem ein als Evaporative Decompo-
sition of Solutions (EDS) bezeichneter und mit der Spraypyrolyse identischer Prozeß [121] und
die Flammenspraypyrolyse [122] eingesetzt, bei denen fein zersta¨ubte Magnesiumsalzlo¨sungen
in einem Reaktionsofen bzw. einer Propan/Sauerstoff-Flamme thermisch zu MgO zersetzt
werden.
Das stark hygroskopische Verhalten von MgO la¨ßt sich zur Erho¨hung der spezifischen
Oberfla¨che nutzen, indem durch Rehydratisierung von MgO zuna¨chst Mg(OH)2 gebildet und
anschließend wieder zu MgO dehydratisiert wird [112, 123, 124]. Eine ganze Reihe von Fakto-
ren bestimmt dabei die Eigenschaften des modifizierten MgO [110], das z. B. eine ausgepra¨gte
Mikroporosita¨t aufweisen kann [125].
In der Oberfla¨chenforschung gilt MgO als Prototyp fu¨r Metalloxide mit kubischer Struktur
und ist dementsprechend intensiv untersucht worden [116]. Die Oberfla¨cheneigenschaften sind
bestimmt von Kationen des Typs Mg2+LC und Anionen des Typs O
2−
LC, die niedriger koordiniert
sind (Low Coordination, LC ) als Kationen auf einem idealen Gitterplatz mit Koordinati-
onszahl sechs. Der Maximalwert von LC betra¨gt fu¨nf und wird nur auf {100} Oberfla¨chen
erreicht, wa¨hrend die Koordinationszahl an Kanten und Stufen lediglich vier und an Ecken
sogar nur drei betra¨gt [114, 116]. Je kleiner LC, desto ho¨her ist die Elektronendichte an den
exponierten O2−LC und damit die Basizita¨t [126]. Anzahl und Art der LC-Spezies ha¨ngen dabei
von der Morphologie der Oberfla¨che ab. Beispielsweise ergibt die Herstellung von MgO ausge-
hend von verschiedenen Precursoren Pulverproben mit unterschiedlicher Partikelmorpholgie
und spezifischer Oberfla¨che, was Auswirkungen auf Sta¨rke und Anzahl der basischen Zentren
hat [112]. Ein Vergleich von polyedrischen MgO-Partikeln mit einer Gro¨ße von 4 nm und he-
xagonalen MgO-Pla¨ttchen mit einer La¨nge von 100 nm und einer Dicke von 10 nm offenbart
eine ho¨here Oberfla¨chenreaktivita¨t der polyedrischen Partikel aufgrund der ho¨heren Anzahl-
dichte von Ecken (LC=3) und Kanten (LC=4) im Vergleich zur ausgedehnten Oberfla¨che
der Pla¨ttchen (LC=5) [127]. Der direkte Nachweis einer ho¨heren O2−3C-Konzentration auf Sol-
Gel-MgO mit rauher Oberfla¨che und unregelma¨ßiger Morphologie im Vergleich zu CVD-MgO
mit rein kubischer Morphologie war mit Hilfe von Photolumineszenzspektroskopie mo¨glich
[126].
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Die durch die hohe Dichte der ungepaarten Elektronen (Dangling Bonds) verursachte
freie Oberfla¨chenenthalpie wird in Gegenwart der Umgebungsatmospa¨re durch chemisorptive
Bindungen von H2O (dissoziativ in Form eines Hydroxylanions und eines Protons) und CO2
reduziert. Soll die Reaktivita¨t der Oberfla¨che fu¨r katalytische Reaktionen genutzt werden,
muß sie von diesen Adsorbaten gereinigt und dadurch aktiviert werden. Dazu ist eine Vorbe-
handlung bei hohen Temperaturen no¨tig, die zusa¨tzlich durch ein Vakuum unterstu¨tzt werden
kann. Entsprechend der Sta¨rke ihrer Wechselwirkung werden zuna¨chst schwa¨cher gebundene
und mit steigender Temperatur auch sta¨rker gebundene Moleku¨le entfernt. Die Aktivita¨t von
MgO durchla¨uft dabei ein Maximum, dessen Temperatur von der zu katalysierenden Reak-
tion abha¨ngt [128, 129, 130, 131]. Die Aktivita¨t la¨ßt sich nicht beliebig steigern, da die freie
Enthalpie bei hohen Aktivierungstemperaturen Rekonstruktionen der Oberfla¨che zur Folge
hat, was Anzahl und Art der basischen Zentren a¨ndert. Die komplette Entfernung von H2O
und CO2 von der MgO-Oberfla¨che gelingt unter Vakuum bei Temperaturen von 873K [132].
Weitere Defekte von MgO, die bei der oxidativen Kopplung von Methan eine wichti-
ge Rolle spielen, sind oberfla¨chliche und oberfla¨chennahe Sauerstoﬄeerstellen unterschiedli-
cher Ladung. Es handelt sich dabei um Farbzentren die je nach Ladung als F-Zentren (VxO),
F+-Zentren (V•O) und F
2+-Zentren (V••O ) bezeichnet werden. Wa¨hrend sich nur die parama-
gnetischen F+-Zentren durch Elektronenspinresonanz (ESR) nachweisen lassen [133], gelingt
eine genaue Unterscheidung von oberfla¨chlichen F-Zentren, Aggregaten von F-Zentren und
oberfla¨chennahen F-Zentren mit Hilfe von hochaufgelo¨ster Elektronenenergieverlust-Spektro-
skopie (high resolution electron energy loss spectroscopy, HREELS) [134]. Es zeigt sich, daß
die intrinsischen Defekte des F-Typs nur bei Temperaturen zwischen 1200K und 1400K gebil-
det werden. Es besteht eine eindeutige Korrelation der Konzentration der F-Zentren mit der
Reaktionsrate der oxidativen Kopplung von Methan. Durch die Promotierung mit Lithium,
die zu einem der effektivsten Katalysatoren fu¨r die oxidative Kopplung von Methan fu¨hrt
[59, 60], la¨ßt sich die Konzentration der F-Zentren und damit die Reaktionsrate im Vergleich
zu reinem MgO deutlich steigern. Zu a¨hnlichen Ergebnissen kommt eine Untersuchung des
Einflusses der Sinteratmospha¨re auf die Basizita¨t von reinem MgO im Vergleich zu mit Cal-
cium und Natrium verunreinigtem MgO [135]. Inerte Sinteratmospha¨ren ergeben bei 900K
eine ho¨here Basizita¨t als sauerstoffhaltige Sinteratmospha¨ren. Dieses Verhalten wird mit der
Bildung von Sauerstoﬄeerstellen erkla¨rt, was eine Aktivierung von Sauerstoff aus der Gas-
phase zu O−-Spezies ermo¨glicht, die positiven Einfluß auf die oxidative Kopplung von Methan
haben. Daru¨ber hinaus zeigen die mit Alkali- und Erdalkalimetallen verunreinigten Proben
bei allen Sinteratmospha¨ren vermehrt starke und sehr starke basische Zentren bei insgesamt
ho¨herer Basizita¨t.
2.5 Spraypyrolyse
Aerosolprozesse zur Herstellung von Partikeln aus der Gasphase ko¨nnen prinzipiell in zwei Ka-
tegorien eingeteilt werden, fu¨r die die Bezeichnungen gas-to-particle conversion und droplet-
to-particle conversion bzw. liquid-to-particle conversion eingefu¨hrt wurden [136, 137].
Bei Methoden der ersten Kategorie werden geeignete Precursoren durch Verdampfung in
die Gasphase u¨berfu¨hrt, aus der anschließend durch physikalische oder chemische built-up
Prozesse die Abscheidung von Partikeln erfolgt. Als prominente Beispiele seien die Inertgas-
kondensation (inert gas condensation, IGC ) und die chemische Gasphasensynthese (chemical
vapor synthesis, CVS) genannt. Details zu diesen und weiteren Beispielen der Nanopartikel-
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Abbildung 2.7: Stadien der Spraypyrolyse [141].
synthese aus der Gasphase finden sich in zahlreichen U¨bersichtsartikeln und darin genannten
Referenzen (siehe z. B. [9, 10, 11, 12]).
Den Methoden der zweiten Kategorie ist die Erzeugung eines Aerosols aus einem flu¨ssigen
Precursor gemeinsam, dessen Tropfen im weiteren Verlauf der Synthese durch verschiedene
break-down Prozesse zu Partikeln umgesetzt werden. Sind diese Prozesse rein physikalischer
Natur, spricht man im allgemeinen von Spru¨htrocknung (siehe z. B. [138, 139, 140]). Dieses
Verfahren ist in der chemischen und pharmazeutischen Industrie sowie in der Lebensmit-
telverarbeitung weit verbreitet und dient der Verbesserung von wichtigen prozeßtechnischen
Pulvereigenschaften wie z. B. der Fließ- und Verdichtungsfa¨higkeit. Durch Verwendung von
reaktiven Precursoren sowie Erho¨hung der Temperatur lassen sich nach der Trocknung che-
mische Reaktionen auslo¨sen, die zur Bildung hauptsa¨chlich oxidischer aber auch metallischer
Partikel sowie komplexer Komposite genutzt werden ko¨nnen. Fu¨r diese Art von Aerosolprozeß
hat sich der Begriff Spraypyrolyse etabliert, auch wenn die eigentliche Definition von Pyrolyse
nicht alle mo¨glichen Synthesereaktionen umfasst. Eine allgemeinere, jedoch weniger ha¨ufig zu
findende Bezeichnung lautet Aerosol Decomposition [9], weitere zum Teil prozeßspezifischere
Synonyme ko¨nnen einer Nomenklatur von Messing et al. [141] entnommen werden.
Allen Varianten der Spraypyrolyse gemeinsam ist das folgende allgemeine Prozeßschema.
Der flu¨ssige Precursor wird in kleine Tro¨pfchen zerteilt und in einem inerten oder reaktiven
Tra¨gergas dispergiert. Das so entstandene Aerosol wird anschließend durch einen Reaktor mit
einer beheizten Reaktionszone geleitet und somit einem definierten Temperatur-Zeit-Profil
ausgesetzt. In den einzelnen Tropfen laufen abha¨ngig von der Art des Precursors und der
Temperatur sowie der Verweilzeit in der Reaktionszone der Reihe nach verschiedene Pro-
zesse ab (Abbildung 2.7). An der Tropfenoberfla¨che setzt zuna¨chst die Verdampfung des
Lo¨sungsmittels ein, wodurch die Konzentration der gelo¨sten Substanzen bis zu einem kriti-
schen Wert ansteigt. Aus der u¨bersa¨ttigten Lo¨sung fa¨llt ein Pra¨zipitat aus, das im weiteren
Verlauf vollsta¨ndig getrocknet wird. Bis zu diesem Stadium entspricht das Verfahren der o. g.
Spru¨htrocknung. Im Anschluß an die Trocknung beginnt die Thermolyse, die unterschiedliche
thermisch aktivierte Reaktionen umfassen kann. Die resultierenden Partikel sind direkt nach
Abschluß der Thermolyse in sich noch sehr reaktiv und ko¨nnen mit Hilfe ausreichend hoher
Temperaturen in-situ in verschiedene Sinterstadien bis hin zum Einkristall u¨berfu¨hrt werden.
Der Anwendungserfolg der Methode sowohl im Labor als auch in industriellem Maßstab
beruht auf den Vorteilen der naßchemischen Pra¨paration der Precursoren in Kombination mit
der Umsetzung in Form eines Aerosols. Dadurch stehen eine nahezu unbegrenzte Anzahl von
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Precursoren unterschiedlichster und genau kontollierbarer Zusammensetzung zur Verfu¨gung,
deren Sto¨chiometrie zumindest auf der La¨ngenskala der als Mikroreaktoren agierenden Tro¨pf-
chen bis hin zum fertigen Produkt erhalten bleibt. Damit steht ein kontinuierlicher Prozeß
zur Verfu¨gung, der bei vergleichsweise niedrigen Betriebskosten hohe Produktionsraten er-
zielt. Durch geringe Modifikationen ist ebenso die direkte Abscheidung partikula¨rer Schichten
auf heißen Substraten mo¨glich (siehe z. B. [142, 143]); diese Thematik soll hier jedoch nicht
eingehender behandelt werden.
Der Aufbau einer entsprechenden Anlage zur Herstellung von Pulvern besteht im wesent-
lichen aus einem Modul zur Erzeugung des Aersols, einem Gasfluß- und Druckregelsystem,
einem Reaktor und einer Sammeleinrichtung fu¨r das Endprodukt. Dabei ist die Anzahl der
Prozeßparameter trotz des auf den ersten Blick einfachen Verfahrens enorm. Zentraler Punkt
ist die Kontrolle der Partikelmorphologie, die entscheidenden Einfluß auf die Pulvereigenschaf-
ten hat. Es ko¨nnen sowohl Voll- als auch Hohlkugeln enstehen, die unterschiedliche Mikro-
und Mesoporosita¨ten aufweisen und unter extremen Bedingungen zu Bruchstu¨cken zerbersten.
Eine stichwortartige U¨bersicht verschiedener Faktoren, die die Morphologie und Kristallinita¨t
der Partikel bestimmen, wurde von Che et al. erstellt [144].
Die Erarbeitung von Richtlinien zur Prozeßfu¨hrung ist Gegenstand vieler theoretischer
und experimenteller Arbeiten. Charlesworth und Marshall [145] entwickelten ein vereinfach-
tes Modell zur Beschreibung der Verdampfung des Lo¨sungsmittels von einem Tropfen mit
gelo¨stem Feststoff, u¨berpru¨ften es anhand experimenteller Daten und erstellten ein Flußdia-
gramm, das qualitativ das Entstehen verschiedener Partikelmorphologien beschreibt. Leong
beru¨cksichtigte zusa¨tzlich das Kristallisationsverhalten, um einkristalline oder polykristalli-
ne Partikel vorhersagen zu ko¨nnen [146, 147]. Die Schrumpfung der Tropfen wa¨hrend der
Verdampfung fand Eingang in das Modell von Jayanthi et al. [148], mit dem dimensionslose
radiale Konzentrationsverteilungen des gelo¨sten Feststoffes berechnet wurden. Die Morpholo-
gie wurde anhand des Konzentrationsgradienten bei Erreichen einer kritischen U¨bersa¨ttigung
an der Partikeloberfla¨che und einem Perkolationskriterium bestimmt. Die Vera¨nderung von
Tropfendurchmesser und -temperatur sowie der Konzentration bis zum Beginn der homo-
genen Keimbildung wurde von Xiong und Kodas [149] als Funktion der Reaktorkoordinate
modelliert. Die beiden Ansa¨tze von Jayanthi et al. und Xiong und Kodas wurden schließlich
von Lenggoro et al. [150] zu einer umfassenden theoretischen Abhandlung der Spraypyrolyse
vereint. Alle bisher genannten Modelle sind Kontinuumsbetrachtungen, die fu¨r Reaktorbe-
dingungen mit Knudsenzahlen kleiner 10−3 gelten. Fu¨r sehr kleine Tro¨pfchen oder niedrige
Dru¨cke kann die Gro¨ße der Tro¨pfchen bzw. Partikel jedoch im Bereich der mittleren freien
Wegla¨nge der Gasmoleku¨le liegen, was deutlich gro¨ßere Knudsenzahlen zur Folge hat. Auf
Basis der kinetischen Gastheorie berechneten Eslamian et al. [151] Korrekturen fu¨r den U¨ber-
gangsbereich, d. h. Knudsenzahlen zwischen 0,1 und 10. Weiterhin wurden die Auswirkungen
des Kelvin Effekts auf den Dampfdruck des Lo¨sungsmittels beru¨cksichtigt, der fu¨r Tro¨pfchen
gro¨ßer als 1µm nicht signifikant ist. Eine Verfeinerung des Modells von Lenggoro et al. wurde
ku¨rzlich von Widiyastuti et al. [152] vero¨ffentlicht. Neben der Einfu¨hrung einer polydispersen
Gro¨ßenverteilung der Tro¨pfchen wurde auch die Zersetzung des Precursors einbezogen und
eine Korrektur des finalen Partikeldurchmessers aufgrund der Oxidbildung erarbeitet.
Die wesentlichen Ergebnisse der zitierten Arbeiten werden in den folgenden Abschnitten
fu¨r die verschiedenen Stadien der Spraypyrolyse diskutiert. Zuvor wird auf die wichtigsten
Aspekte bezu¨glich des Precursors und der Art der Aerosolherstellung eingegangen.
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Precursoren
Prinzipiell kommen fu¨r die Spraypyrolyse alle Flu¨ssigkeiten in Frage, deren Dichte, Viskosita¨t
und Oberfla¨chenspannung fu¨r die Erzeugung eines Aerosols geeignet sind. Fu¨r die Spru¨htrock-
nung werden anorganische partikula¨re Sole bzw. kolloidale Suspensionen verwendet, die zwar
nach der Trocknung in-situ oder ex-situ durch Festko¨rperreaktionen bei hohen Temperaturen
neue Phasen ausbilden ko¨nnen, jedoch keine chemische Reaktivita¨t im Sinne der Spraypy-
rolyse aufweisen. Hierfu¨r werden am ha¨ufigsten wa¨ßrige Lo¨sungen von Metallsalzen benutzt,
die fu¨r nahezu jedes Kation verfu¨gbar sind und eine einfache und sichere Handhabung bei
geringen Kosten bieten. Bei der Auswahl geeigneter Salze spielt das Lo¨slichkeitsprodukt eine
entscheidende Rolle, da die Ausbeute des Prozesses durch den Feststoffgehalt der Lo¨sung be-
stimmt wird. Gleichzeitig mu¨ssen mo¨gliche Verunreinigungen durch das jeweilige Sa¨ureanion
beru¨cksichtigt werden, dessen Zersetzungs- oder Reaktionsprodukte gerade bei der Verwen-
dung von Chloriden, aber auch bei Nitraten, Acetaten und Sulfaten negative Effekte auf das
Produkt haben ko¨nnen.
Insbesondere fu¨r die Herstellung komplexer Mischoxide mit hohen Anforderungen an die
ra¨umliche Homogenita¨t der Sto¨chiometrie sind die Mo¨glichkeiten der Sol-Gel-Chemie von
gro¨ßter Bedeutung (siehe z. B. [153, 154, 155]). Durch die Gelierung von z. B. Alkoxiden
oder Carboxylaten ko¨nnen stabile Kationenmischungen auf molekularer Ebene erzeugt werden
[156]. Die ha¨ufig beobachtete Problematik der Phasentrennung wa¨hrend Trocknung, Thermo-
lyse und Oxidbildung aufgrund unterschiedlicher Mobilita¨ten und thermischer Stabilita¨ten der
Kationenkomplexe wird durch die kurzen Raum- und Zeitskalen der Spraypyrolyse entscha¨rft
[157].
Organische und alkoholische Lo¨sungen metallorganischer Verbindungen sind teurer und
aus Sicherheitsgru¨nden aufwendiger in der Handhabung, ero¨ffnen durch ihre spezielle Chemie
jedoch weitere Mo¨glichkeiten zur Synthese von nichtoxidischen Keramiken.
Fu¨r die Morphologie der Partikel wichtige Parameter sind die Sa¨ttigungskonzentration des
Feststoffs (ES ) und dessen zur Fa¨llung beno¨tigte kritische U¨bersa¨ttigung (CSS ). In Abbil-
dung 2.8 sind zwei Szenarien dargestellt, die zu den beiden grundlegenden Morphologien von
spraypyrolysierten Pulvern fu¨hren. Dabei ist die Konzentrationsverteilung entlang des Tro¨pf-
chenradius zum Zeitpunkt des Erreichens von CSS an der Oberfla¨che entscheidend. Nur wenn
der Wert im gesamten Tropfen u¨ber ES liegt, findet die Ausfa¨llung im gesamten Volumen
und damit die Bildung einer Vollkugel statt, andernfalls entstehen die ha¨ufig beobachteten
Hohlkugeln. Dieses Szenario wird durch einen hohen Wert von ES und eine große Differenz
zwischen CSS und ES bei gleichzeitg hoher Anfangskonzentration C0 favorisiert. Der Wert
von ES kann sich mit steigender Temperatur je nach Precursor stark a¨ndern, d. h. aus ei-
ner bei Raumtemperatur nahezu gesa¨ttigten Lo¨sung, fu¨r die Vollkugeln zu erwarten wa¨ren,
ko¨nnen durch Fa¨llung bei hohen Temperaturen trotzdem Hohlkugeln entstehen.
Nach der Fa¨llung spielen mechanische und thermische Eigenschaften des Pra¨zipitats eine
wichtige Rolle fu¨r die weitere Entwicklung der Morphologie.
Erzeugung des Aerosols
Wie im vorangegangenen Abschnitt erwa¨hnt, bestimmen Dichte, Viskosita¨t und Oberfla¨chen-
spannung einer Flu¨ssigkeit deren Zersta¨ubungsfa¨higkeit und entsprechend muß eine geeignete
Methode gewa¨hlt werden. In der Praxis kommen mechanische (vibrating orifice, spinning
disk, splash plate nozzle), pneumatische (pressure atomizer, two-fluid atomizer), auf Ultra-
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Abbildung 2.8: A¨nderung der Konzentration des gelo¨sten Stoffes innerhalb eines Tro¨pfchens
entlang der Reaktorkoordinate [150].
schall basierende sowie elektrostatische Verfahren zum Einsatz. Sie unterscheiden sich in der
erzielbaren Zersta¨ubungsrate, der Tro¨pfchengro¨ße und deren Verteilung, der daraus resul-
tierenden Anzahldichte sowie der Tro¨pfchengeschwindigkeit. Kleine Tro¨pfchengro¨ßen ko¨nnen
mit Ultraschalltechniken und insbesondere elektrostatischen Verfahren erreicht werden, die
jedoch niedrige Zersta¨ubungsraten aufweisen und somit die Wirtschaftlichkeit des Prozesses
einschra¨nken. Auf der anderen Seite haben kleine Tro¨pfchengro¨ßen und hohe Zersta¨ubungs-
raten zwangsla¨ufig hohe Anzahldichten zur Folge, wodurch es zur Koagulation kommen kann
und die Gro¨ßenverteilung entsprechend negativ beeinflußt wird.
Die Tro¨pfchengeschwindigkeit kann fu¨r Aufheizrate und Verweilzeit der Tro¨pfchen ent-
scheidend sein und dadurch die Partikelmorphologie beeinflussen. Bei den herko¨mmlichen
Zersta¨ubungsmethoden, bei denen die Flu¨ssigkeit eine Du¨se passiert, bestimmt die Stro¨mungs-
geschwindigkeit sowohl Gro¨ße als auch Geschwindigkeit der Tro¨pfchen. Die Ultraschallzer-
sta¨ubung bietet den Vorteil einer unabha¨ngigen Kontrolle von Gro¨ße und Anzahldichte bei
konstant niedriger Geschwindigkeit der Tro¨pfchen [158]. Die Gro¨ße wird dabei von der An-
regungsfrequenz bestimmt, wa¨hrend die Dichte durch den Gasfluß kontrolliert wird, der die
Tro¨pfchen vom Ort der Entstehung zur Reaktionszone transportiert. Eine einfache Beziehung
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f : Anregungsfrequenz (Hz)
Diese Gleichung la¨ßt zwar die generellen Abha¨ngigkeiten erkennen, beeinhaltet jedoch
weder Viskosita¨t und Volumenstrom der beaufschlagten Flu¨ssigkeit noch die Intensita¨t des
Ultraschalls. Eine detailierte Abhandlung der Ultraschallzersta¨ubung unter Einbeziehung die-
ser und weiterer Parameter wurde von Rajan und Pandit [158] vero¨ffentlicht. Die Zugabe von
Tensiden oder die Verwendung von Lo¨sungsmitteln mit niedriger Oberfla¨chenspannung ist die
einfachste Mo¨glichkeit zur Verringerung von d, da die Anregungsfrequenz f bei Verwendung
von piezoelektrischen Membranen eine nur geringfu¨gig vera¨nderbare Gro¨ße ist.
Verdampfung des Lo¨sungsmittels und Fa¨llung der festen Phase
Beim Eintritt in die Reaktionszone sind die Tro¨pfchen durch ihre Gro¨ße bzw. deren Ver-
teilung, Anzahldichte und Feststoffkonzentration charakterisiert. Zusammen mit den Eigen-
schaften der Reaktionszone, im einzelnen Temperatur und Temperaturprofil, Durchflußmenge
und Luftfeuchtigkeit, ergeben sich die Bedingungen fu¨r Verdampfung und Fa¨llung der festen
Phase.
Gro¨ße und Gro¨ßenverteilung Große Tro¨pfchen schrumpfen langsamer als kleine, was
mit einem kleineren Verha¨ltnis von Oberfla¨che zu Volumen zu erkla¨ren ist. Entsprechend
langsamer steigt auch die mittlere Feststoffkonzentration und die Fa¨llung setzt erst nach
langen Verweilzeiten ein. Folglich muß die La¨nge der Reaktionszone so ausgelegt sein, daß
die Fa¨llung und auch alle weiteren Reaktionen gewa¨hrleistet sind. Kleine Tro¨pfchen errei-
chen vergleichsweise schnell die kritische U¨bersa¨ttigung an der Oberfla¨che, bevor ein allzu
großer Konzentrationsgradient entstanden ist. Aus kleinen Tro¨pfchen entstehen daher bevor-
zugt Vollkugeln, wa¨hrend große Tro¨pfchen zur Bildung von Hohlkugeln neigen. Dies kann bei
breiten Gro¨ßenverteilungen zu einer Mischung verschiedener Morphologien fu¨hren.
Anzahldichte Eine hohe Anzahldichte verringert die Verdampfungsrate, da insgesamt ein
gro¨ßeres Reservoir an Feuchtigkeit der Trocknungskapazita¨t des Reaktors gegenu¨ber steht.
Dadurch baut sich ein geringerer Konzentrationsgradient innerhalb des Tropfens auf und die
Wahrscheinlichkeit fu¨r die Bildung von Vollkugeln steigt. Ist die Anzahldichte sehr hoch,
ko¨nnen die Tro¨pfchen im Extremfall die Reaktionszone passieren, ohne daß eine Fa¨llung
stattfindet. Außerdem steigt mit der Anzahldichte der Tro¨pfchen auch die Wahrscheinlichkeit
fu¨r Koaleszenz, was nicht nur die mittlere Gro¨ße der resultierenden Partikel erho¨ht, sondern
auch inhomogene Gro¨ßenverteilungen hervorrufen kann.
Feststoffkonzentration Mit steigender Anfangskonzentration des Feststoffes beginnt die
Fa¨llung bereits nach ku¨rzeren Verweilzeiten, da die kritische U¨bersa¨ttigung schnell erreicht
wird. Demnach liegen zum Zeitpunkt der Fa¨llung um so gro¨ßere Tro¨pfchen vor, je ho¨her die
Anfangskonzentration ist. Trotzdem wird die Bildung von Vollkugeln durch eine hohe An-
fangskonzentration bevorzugt, da die Feststoffkonzentration auch im Zentrum des Tro¨pfchens
na¨her an der Gleichgewichtskonzentration liegt. Eine Anfangskonzentration, die der Gleichge-
wichtskonzentration entspricht oder knapp darunter liegt, fu¨hrt fast unabha¨ngig von anderen
Prozeßparametern zu Vollkugeln, falls heterogene Keimbildung in der Lo¨sung verhindert wer-
den kann.
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Temperatur und Temperaturprofil Die Ausbildung des Konzentrationsgradienten in-
nerhalb der Tro¨pfchen wird von der Differenz zwischen Verdampfungsrate des Lo¨sungsmittels
und Diffusionsrate des gelo¨sten Stoffes verursacht. Hohe Temperaturen wirken sich sta¨rker auf
die Verdampfungs- als auf die Diffusionsrate aus und fu¨hren somit zu ho¨heren Konzentrations-
gradienten. Entsprechend wird die kritische U¨bersa¨ttigung bereits nach kurzen Verweilzeiten
erreicht. Hohe Temperaturen haben also tendenziell die Bildung von Hohlkugeln zur Folge. Ein
Reaktorprofil mit moderat ansteigender Temperatur la¨ßt die Tro¨pfchen langsamer schrump-
fen und verla¨ngert die Verweilzeit bis zum Beginn der Fa¨llung. Die Konzentrationsverteilung
in den Tro¨pfchen bleibt homogener und die Wahrscheinlichkeit fu¨r die Bildung von Vollkugeln
steigt. Die Tro¨pfchengro¨ße zum Zeitpunkt der Fa¨llung und damit die Partikelgro¨ße werden
von der Temperatur oder unterschiedlichen Temperaturprofilen nur wenig beeinflußt.
Durchflußmenge Die Durchflußmenge des Tra¨gergases bestimmt zusammen mit dem Tem-
peraturprofil der Reaktionszone die Verweilzeit der Tro¨pfchen. Unter der Annahme eines
idealen Gases und unter Beru¨cksichtigung einer Korrektur fu¨r die A¨nderung des Gehalts an
















R: Radius des Reaktionszone
Q: Durchflußmenge des Tra¨gergases
T0: Temperatur des Tra¨gergases am Reaktoreinlass x=0
Tg: Temperatur des Tra¨gergases an der Stelle x
y0w: Molfraktion des Lo¨sungsmitteldampfes im Tra¨gergas am Reaktoreinlass x=0
yw: Molfraktion des Lo¨sungsmitteldampfes im Tra¨gergas an der Stelle x
Der Kehrwert von Gleichung 2.43 liefert einen Ausdruck fu¨r die axiale Geschwindigkeit
der Tro¨pfchen. Eine große Durchflußmenge bedeutet also eine hohe Geschwindigkeit, wodurch
die Tro¨pfchen eine hohe Heizrate erfahren. Dies begu¨nstigt die Entstehung eines Konzentra-
tionsprofils fu¨r die Bildung von Hohlkugeln.
Luftfeuchtigkeit Eine hohe anfa¨ngliche Luftfeuchtigkeit in der Reaktionszone bedeutet
einen niedrigen Gradienten zwischen Tro¨pfchenoberfla¨che und der umgebenden Atmospha¨re.
Die Verdampfungsrate ist folglich klein und die Verweilzeit bis zur Fa¨llung steigt. Die Folgen
fu¨r die Morphologie der Partikel sind die gleichen wie die einer niedrigeren Temperatur, jedoch
mit weniger starker Wirkung.
Trocknung des Partikels
Sobald sich eine geschlossene Pra¨zipitatschicht um die Tro¨pfchen gebildet hat, muß der ver-
bleibende Lo¨sungsmitteldampf zuna¨chst durch diese Barriere hindurch diffundieren, bevor er
in die umgebende Gasphase u¨bertreten kann. Der zusa¨tzliche Widerstand bewirkt ein Ab-
sinken der Verdampfungsrate und damit des Massetransports. Gleichzeitig a¨ndert sich die
38 KAPITEL 2. GRUNDLAGEN
Wa¨rmeu¨bertragung nur wenig. Dadurch kommt es zu einem schnellen Anstieg der Partikel-
temperatur bis die Temperatur des Tra¨gergases erreicht ist. Steigt die Lo¨slichkeit des Feststoffs
mit der Temperatur, kann das bereits gebildete Pra¨zipitat zum Teil wieder in Lo¨sung gehen.
Auch dieses Stadium der Spraypyrolyse hat Auswirkungen auf die Morphologie, die sich im
wesentlichen aus der Beschaffenheit des Pra¨zipitats und der Temperatur ergeben. Durch das
Verdampfen der Restfeuchtigkeit und den verringerten Massetransport baut sich innerhalb der
Partikel ein Druck auf, dessen Betrag von der Temperatur abha¨ngt. Ist das Pra¨zipitat schlecht
verformbar, aber mit einer hohen offenen Porosita¨t versehen, kann der Druck leicht entwei-
chen und die Morphologie a¨ndert sich nicht mehr. Bei einer geringeren Porosita¨t entscheidet
die Ho¨he des Drucks, ob die Morphologie erhalten bleibt. Bei Temperaturen unterhalb des
Siedepunkts des Lo¨sungsmittels ko¨nnen die Partikel dem Druck entweder standhalten oder
an lokalen Schwachstellen, verursacht durch z. B. inhomogene Schalendicken, aufbrechen. Ho-
he Temperaturen fu¨hren im Extremfall dazu, daß die Partikel regelrecht zerbersten und das
Endprodukt aus verschieden großen Fragmenten besteht. Weist das Pra¨zipitat hingegen ther-
moplastisches Verhalten auf, kann der Lo¨sungsmitteldampf die Partikel aufbla¨hen und den
Hohlkugelcharakter versta¨rken. Durch das Aufbla¨hen kann sich die Permeabilita¨t des Pra¨zi-
pitats erho¨hen und der Lo¨sungsmitteldampf entweichen. Ist dies nicht der Fall, fu¨hrt das
Abku¨hlen der im Inneren der Partikel eingeschlossenen Gase zu einem Kollabieren der Hohl-
kugeln. A¨hnliche Effekte wie eben beschrieben treten auf, wenn das Pra¨zipitat schmilzt, bevor
die Thermolyse einsetzt, und dadurch eine Verformbarkeit erreicht.
Thermolyse und Sintern
Nachdem die grundlegende Morphologie der Partikel durch die vorangegangenen Schritte
vorbestimmt ist, bilden sich wa¨hrend der Thermolyse die gewu¨nschten Phasen aus den Pre-
cursoren und dem je nach Prozeß reaktiven Tra¨gergas. Die Zersetzungsreaktionen sind oftmals
exothermer Natur und ko¨nnen beim Einsatz von Precursoren mit organischen Bestandteilen
große Mengen Gase freisetzen. Folglich kann sich auch in diesem Stadium die Morphologie
noch weiterentwickeln, zum einen durch den Massenverlust und zum anderen durch den An-
stieg des Drucks im Inneren der Partikel. Das Ausbrennen von organischen Bestandteilen hat
beispielsweise Einfluß auf die Art und den Anteil der Porosita¨t, wa¨hrend schlagartig freige-
setzte Zersetzungsgase die Partikel aufscha¨umen oder zerbrechen ko¨nnen.
Durch die Zufuhr weiterer thermischer Energie durch den Reaktor oder die exotherme
Zersetzung werden Sinterprozesse aktiviert, die zu einer Verdichtung der Partikel und Korn-
wachstum fu¨hren. Die Sinterprozesse sind dabei auf die einzelnen Partikel beschra¨nkt, in-
terpartikula¨re Sinterhalsbildung findet aufgrund kurzer Kontaktzeiten und niedriger Adha¨si-
onskoeffizienten nicht statt. Aus diesem Grund ist es wichtig, die Spraypyrolyse bis zu dem
gewu¨nschten Sinterstadium durchzufu¨hren, um die Vorteile des Prozesses maximal zu nut-
zen. Fu¨r eine individuelle Kontrolle aller angesprochenen Einzelschritte ist eine variable Pro-
zeßfu¨hrung no¨tig, die durch den Einsatz ausreichend langer Mehrzoneno¨fen erreicht werden
kann. Nur dadurch lassen sich die verschiedenen Stadien der Spraypyrolyse, die auf sehr un-





Die Anlage zur Spraypyrolyse der pulverfo¨rmigen Proben la¨ßt sich systematisch unterteilen in
ein System zur Vernebelung des Precursors, einen Reaktor zur Pyrolyse des Precursornebels,
eine Vorrichtung zur Abscheidung der Partikel und ein System zur Regelung von Gasfluß und
Druck innerhalb der Anlage.
Vernebelung des Precursors Die Vernebelung geschieht in einem geschlossenen Glas-
gefa¨ß, das u¨ber diverse Anschlu¨sse verfu¨gt, um das Synthesegas ein- und auszuleiten und
die Precursorlo¨sung zuzugeben. An das Glasgefa¨ß ist ein Ultraschallgenerator (Dr. Hielscher
UM20-1.6, Teltow) angeflanscht, dessen aktive Membran von einer Mikrodosierpumpe (Mi-
cro Mechatronic Technologies MDSP3f, Singen) tropfenweise mit der Precursorlo¨sung be-
aufschlagt wird. Der aufsteigende Precursornebel wird von dem eingeleiteten Synthesegas in
Richtung des Reaktors transportiert.
Reaktor Der Reaktor besteht aus einemWiderstandsofen (Thermal Technology, Bayreuth),
der ein Aluminiumoxidrohr (Friatec Degussit AL23, Mannheim) mit einem Innendurchmes-
ser von 20mm beheizt. Die Temperatur im Zentrum der Reaktionszone entlang der Reak-
torkoordinate ist in Abbildung 3.1 dargestellt. Das Temperaturprofil wurde bei Bedingungen
gemessen, wie sie auch wa¨hrend der Synthese herrschen, allerdings ohne den Gasstrom mit
einem Precursor zu beladen. Bei der Solltemperatur von 800 °C werden auf einer Strecke von
knapp 30 cm Temperaturen von u¨ber 700 °C erreicht.
Abscheidung der Partikel Der Gasstrom passiert nach der Reaktionszone einen Papier-
filter (Sartorius, Go¨ttingen), auf dem die Partikel abgeschieden werden. Es bildet sich im
Verlaufe der Synthese ein Filterkuchen, der nach Beendigung des Experiments leicht zu ent-
fernen ist.
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Abbildung 3.1: Temperaturprofil im Zentrum der Reaktionszone bei einem Gasstrom von
5 sLm (Standardliter pro Minute) O2 und einem Druck von 0,95 bar. Die Solltemperatur
betra¨gt 800 °C.
Gasfluß- und Druckregelsystem Ein Massenflußregler (MKS Instruments 1179A, Wil-
mington, Massachusetts, USA) erzeugt einen konstanten Gasstrom von 5 sLm∗ O2, der in das
Glasgefa¨ß eingeleitet und von einer Drehschieberpumpe (Leybold Sogevac SV 65, Bourg-le`s-
Valence, Frankreich) durch die Reaktionszone und den Papierfilter gesaugt wird. Die Pump-
leistung wird durch ein direkt der Drehschieberpumpe vorgeschaltetes automatisches Ventil
(MKS Instruments 248A, Wilmington, Massachusetts, USA) in Verbindung mit einem Druck-
messer (MKS Instruments 722A, Wilmington, Massachusetts, USA) reguliert, um einen kon-
stanten Druck von 0,95 bar im System einzustellen. Alle Regelaufgaben werden zentral von
einem Controller (MKS Instruments 647B, Wilmington, Massachusetts, USA) ausgefu¨hrt.
Herstellung der Precursoren Es wird eine Citratmethode eingesetzt, wie sie in verschie-
denen Varianten in der Literatur beschrieben ist [160, 161, 162]. Das Ziel dieser Methode ist
es, in einer wa¨ßrigen Lo¨sung verschiedener Metallsalze eine homogene Verteilung der Kationen
zu stabilisieren, indem ein Komplexbildner, hier Citronensa¨ure, zugegeben wird. Es entsteht
ein Carboxylat-Netzwerk, das im Idealfall eine ra¨umliche Verteilung der Kationen aufweist,
wie sie zuvor in der Lo¨sung vorlag.
Es werden insgesamt acht Precursorlo¨sungen hergestellt, die sich im Verha¨ltnis von Sa-
marium zu Magnesium unterscheiden, ansonsten aber bei identischen Bedingungen spraypy-
rolysiert werden. Die Synthesevorschrift ist im folgenden stichwortartig beschrieben:
• A¨quivalente Mengen von Samariumnitrat† und Magnesiumnitrat‡ zur Herstellung von
10 g Metalloxid werden im Verha¨ltnis der gewu¨nschten Probenzusammensetzung in ca.
500mL deionisiertem Wasser gelo¨st. Die Lo¨sung wird bei einer Temperatur von 90 °C
15min lang geru¨hrt.
∗Standardliter pro Minute
†Sm(NO3)3· 6H2O, Alfa Aesar, 99,9%, Ward Hill, Massachusetts, USA



































Abbildung 3.2: Probenzusammensetzungen, dargestellt auf verschiedenen Skalen. Fu¨r
Sm2O3 wird die Dichte der kubischen Phase zugrunde gelegt (M(Sm2O3)= 348,7182 g/mol,
M(MgO)=40,3044 g/mol, ρ(kub. Sm2O3)= 7,31 g/cm3, ρ(MgO)=3,576 g/cm3).
• Pro 1mol Metallkationen werden 1,5mol Citronensa¨ure∗ zugegeben. Die Lo¨sung wird
bei einer Temperatur von 90 °C 1h lang geru¨hrt.
• Durch Zugabe von Ammoniumhydroxid† wird die Lo¨sung auf einen pH-Wert von 7
eingestellt.
• Abschließend wird die Lo¨sung mit deionsiertem Wasser so weit verdu¨nnt, bis bezogen
auf die Masse der angestrebten Metalloxide eine Feststoffkonzentration von 1,75Gew.-%
erreicht ist.
Die frischen Precursorlo¨sungen werden jeweils direkt nach der Herstellung bei den o. g.
genannten Bedingungen spraypyrolysiert.
Die molaren Zusammensetzungen der synthetisierten Proben sind gleichma¨ßig abgestuft
von reinem Sm2O3 u¨ber sechs verschiedene Metalloxidmischungen bis hin zu reinem MgO
(Abbildung 3.2). Die großen Unterschiede zwischen den Molmassen und Dichten der beiden
Metalloxide fu¨hren zu stark nichtlinearen Beziehungen bei der Umrechnung der Probenzu-
sammensetzungen in Massen- oder Volumenprozente. Auf diesen Skalen ist die Verteilung
der Probenzusammensetzungen entsprechend samariumlastig, was im Hinblick auf die Unter-
suchung des Kornwachstumsverhaltens von Sm2O3 unter dem Einfluß von MgO von Vorteil
ist.
Die im folgenden ausschließlich benutzten Probenbezeichnungen sind angelehnt an die
molaren Anteile der Metalloxide. So bezeichnet beispielsweise Probe Sm55Mg45 die Mischung
aus 55mol% Sm2O3 und 45mol% MgO.
∗C6H8O7·H2O, Merck, p.a., Darmstadt
†≥25% NH3+H2O, Roth, p.a., Karlsruhe
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3.2 Chemische und thermoanalytische Untersuchungen
3.2.1 Optische Emissionsspektroskopie mit induktiv gekoppeltem Plasma
Zur Verifizierung des Kationenverha¨ltnisses von Samarium und Magnesium wird die optische
Emissionsspektroskopie mit induktiv gekoppeltem Plasma (inductively coupled plasma-optical
emission spectroscopy, ICP-OES) angewendet. Die Messungen werden mit einer Perkin Elmer
Optima 3000 Anlage (Perkin Elmer, Waltham, Massachusetts, USA) durchgefu¨hrt.
Zur Vorbereitung auf die ICP-OES werden die Proben in Salpetersa¨ure gelo¨st und im
Verha¨ltnis von 1:100 mit Wasser verdu¨nnt.
3.2.2 Heißgasextraktion
Die Heißgasextraktion dient der Bestimmung des Sauerstoff- und Stickstoffgehalts und wird
an einem LECO TC-436 Instrument (LECO, St. Joseph, Michigan, USA) durchgefu¨hrt.
Ein Graphittiegel wird zuna¨chst durch resistives Aufheizen unter fließendem Helium ent-
gast. Anschließend wird die Probe zusammen mit Zuschla¨gen (Ni, Sn) in den Tiegel gegeben.
Bei erneutem Aufheizen unter fließendem Helium reagiert der frei werdende Sauerstoff mit
dem Kohlenstoff des Tiegels zu CO. Nach einer Aufoxidierung wird die entsprechende Menge
CO2 anhand der charakteristischen Absorption von Infrarotstrahlung quantitativ bestimmt.
Das CO2 wird aus dem Gasstrom entfernt, bevor Stickstoff mit Hilfe eines Wa¨rmeleitfa¨hig-
keitsdetektors quantifiziert wird.
3.2.3 Verbrennungsanalyse
Zur Bestimmung des Kohlenstoffgehalts werden Verbrennungsanalysen mit einem LECO
C-200 Instrument (LECO, St. Joseph, Michigan, USA) durchgefu¨hrt.
Die Proben kommen zusammen mit Zuschla¨gen (Fe, W) in einen Keramiktiegel, der in
die geschlossene Verbrennungskammer eines Hochfrequenz-Induktionsofen transferiert wird.
Nachdem die Verbrennungskammer mit Sauerstoff gespu¨lt ist, werden bei weiterhin fließen-
dem Sauerstoff die elektrisch leitenden Bestandteile der Probe bzw. der Zuschla¨ge durch das
Hochfrequenzfeld erhitzt. Es bilden sich die Verbrennungsprodukte CO2 und CO, wobei letz-
teres anschließend aufoxidiert wird. Der gesamte Kohlenstoffgehalt wird schließlich mit Hilfe
des gebildeten CO2 durch die charakteristische Absorption von Infrarotstrahlung quantitativ
bestimmt.
3.2.4 Simultane Thermoanalyse
Das System fu¨r die simultane Thermoanalyse (STA) besteht aus einem Gera¨t des Typs
Netzsch STA 429 (Netzsch, Selb) zur Durchfu¨hrung von Thermogravimetrie (TG) und diffe-
rentieller Thermoanalyse (DTA), an das ein Massenspektrometer (Balzers QMA 400, Bingen)
zur Reaktionsgasanalyse (evolved gas analysis, EGA) gekoppelt ist.
Fu¨r die Messung werden die Proben in einen Platintiegel eingewogen.
3.2.5 Temperaturprogrammierte Desorption
Die temperaturprogrammierte Desorption wird mit einem Thermo Electron TPD/R/O 1100
Gera¨t (Thermo Electron, Rodano, Italien) gemessen.
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Die Probe wird in einen Quarzglas-Reaktor eingewogen, der mit einem Widerstandsofen
beheizt werden kann. Das gesamte System arbeitet im Durchfluß bei Umgebungsdruck. Durch
die Vorbehandlung mit einem definierten Temperatur- und Gasflußprogramm wird die Ober-
fla¨che der Probe zuna¨chst konditioniert und mit dem Sondenmoleku¨l belegt, dessen Desorp-
tionsverhalten anschließend bei konstanter Heizrate bestimmt werden soll. Die Adsorptions-
bzw. Desorptionsreaktionen der Probe werden mit einem Wa¨rmeleitfa¨higkeitsdetektor auf-
gezeichnet, der auf Differenzen in der Zusammensetzung des Gasstroms vor und nach dem
Reaktor anspricht. Die tatsa¨chliche Probentemperatur wird unabha¨ngig von der Ofentempe-
ratur mit einem Thermoelement gemessen, das direkt in der Pulverschu¨ttung plaziert ist.
3.3 Untersuchungen zu Morphologie und Textur
3.3.1 Rasterelektronenmikroskopie
Fu¨r die Rasterelektronenmikroskopie (REM) kommt ein LEO GEMINI 1530 (Carl Zeiss,
Oberkochen) zum Einsatz. Die REM-Aufnahmen werden mit einem gewo¨hnlichen Sekunda¨r-
elektronendetektor oder einem In-Lens-Detektor gemacht.
Auf einen Aluminiumtra¨ger wird ein leitfa¨higes Kohlenstoffpad geklebt und mit der Probe
bestreut. Diese wird abschließend in einer Sputteranlage mit Platin beschichtet, um eine
elektrische Aufladung durch den Elektronenstrahl zu verhindern.
3.3.2 Stickstoffadsorption
Die Adsorption von Stickstoff zur Bestimmung von spezifischer Oberfla¨che und ggf. Porosita¨t
wird mit einem Quantachrome Autosorb-3B (Quantachrome, Boynton Beach, Florida, USA)
gemessen.
Alle Proben werden vor der Messung von sowohl Adsorptions- als auch Desorptionsiso-
thermen fu¨r mindestens 12 h bei 200 °C unter Vakuum ausgeheizt. Die Auswertung erfolgt je
nach Isothermentyp nach dem Verfahren von Brunauer, Emmett und Teller (BET-Verfahren,
siehe Anhang B.1.1, S. 143 f.) oder durch Isothermenvergleich mit Hilfe von α0,4-Plots (siehe
Anhang B.1.2, S. 144 ff.).
3.4 Strukturelle Untersuchungen
3.4.1 Fourier-Transformations-Infrarot-Spektroskopie
Fu¨r die Fourier-Transformations-Infrarot-Spektroskopie (FT-IR) wird ein Gera¨t des Typs
Bruker Optics Tensor 27 (Bruker Optics, Karlsruhe) eingesetzt.
Die Proben werden bei 150 °C fu¨r 2 h in fließendem Argon getrocknet und direkt ohne wei-
teren Kontakt mit Luft in eine mit Argon gefu¨llte Handschuhbox eingeschleust. Dort werden
geringe Probenmengen gru¨ndlich mit Kaliumbromid∗ vermahlen und zu du¨nnen, transpa-
renten Presslingen verarbeitet, die sofort im Anschluß in Transmissionsgeometrie gemessen
werden. Jedes Spektrum stellt das gemittelte Resultat von 32 Einzelmessungen dar, die mit
einer Auflo¨sung von 4 cm−1 aufgenommen werden. Die Rohdaten werden gegla¨ttet und die
Lage der Basislinien korrigiert.
∗KBr, Fluka, p.a. fu¨r IR Spektroskopie, Buchs, Schweiz
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3.4.2 Ro¨ntgenbeugung
Die Ro¨ntgenbeugung (X-ray diffraction, XRD) wird an einem Diffraktometer des Typs Bru-
ker AXS D8 Advance (Bruker AXS, Karlsruhe) durchgefu¨hrt, dessen θ-θ-Goniometer den
Meßanforderungen entsprechend mit unterschiedlichen Optiken, Probenhaltern und Detek-
toren ausgestattet werden kann. Alle Messungen werden mit Cu-Kα Strahlung mit einer
Wellenla¨nge von 0,154 nm durchgefu¨hrt.
Es wird ein klassischer Aufbau in Bragg-Brentano-Geometrie fu¨r gewo¨hnliche Pulver-
messungen sowie ein Aufbau mit Hochtemperaturkammer und positionssensitivem Detektor
(PSD) fu¨r in-situ Messungen verwendet.
Aufbau in Bragg-Brentano-Geometrie
Die von der Ro¨ntgenro¨hre emittierte Strahlung wird durch eine variable Divergenzblende so
beschnitten, daß bei allen Beugungswinkeln eine konstante Probenla¨nge von 12mm bestrahlt
wird. Die Streustrahlblende auf der Sekunda¨rseite wird simultan auf die Werte der Divergenz-
blende eingestellt. Die axiale Divergenz wird durch je einen Sollerspalt mit 2,5° O¨ffnungswinkel
auf Prima¨r- und Sekunda¨rseite reduziert. Vor dem energiedispersiven Detektor (Bruker AXS
Sol-X, Karlsruhe) sitzt eine Detektorblende mit einer O¨ffnung von 0,2mm. Der energiedisper-
sive Detektor registriert die gesamte von der Probe gestreute Strahlung und diskriminiert
elektronisch den Anteil von Cu-Kα.
Die Proben werden mit etwas Isopropanol auf rotierende Si-Einkristall-Probentra¨ger auf-
gebracht, deren (911) Oberfla¨chen nur einen sehr niedrigen Untergrund ohne charakteristische
Intensita¨ten erzeugt.
Aufbau fu¨r Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung
Der Aufbau fu¨r die Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung entspricht prima¨rseitig der oben be-
schriebenen Bragg-Brentano-Geometrie. Der Probenwechsler zur Aufnahme der Si-Einkristall-
Probentra¨ger wird gegen eine geschlossene Hochtemperaturkammer (Anton Paar HTK 1200N,
Graz, O¨sterreich) getauscht, in der die Probe auf einem rotierenden Probenteller aus Alumi-
niumoxid positioniert ist. Die maximal erreichbare Temperatur betra¨gt 1200 °C, zudem sind
Messungen unter Vakuum oder bei Durchfluß eines reaktiven oder inerten Gases mo¨glich.
Auf der Sekunda¨rseite kommt ein positionssensitiver Detektor (Bruker AXS VA˚NTEC,
Karlsruhe) zum Einsatz, vor dessen Einlaß eine Ni-Folie zur Filterung der Cu-Kα Strahlung
und ein Sollerspalt mit 2,5° O¨ffnungswinkel montiert sind. Der PSD ist so eingestellt, daß ein
2θ-Winkelbereich von 10° simultan gemessen werden kann.
Verschiedene Strahlenga¨nge sind in einer vereinfachten und nicht maßstabsgerechten Dar-
stellung des hier beschriebenen Aufbaus skizziert (Abbildung 3.3). Ein Punktfokus findet
sich nur im Zentrum des Detektors, das auf dem Fokussierungskreis der Bragg-Brentano-
Geometrie liegt. Dezentral detektierte Reflexe weisen eine zusa¨tzliche Verbreiterung auf, da
das gebeugte Strahlenbu¨ndel bereits wieder divergiert. Mit dem gezeigten Aufbau sind so-
wohl Snapshot-Messungen bei fixem Ein- und Ausfallwinkel als auch gewo¨hnliche θ-2θ-Scans
mo¨glich.
Snapshot-Messungen Fu¨r die Snapshot-Messungen wird das Goniometer auf eine fixe Po-
sition mit identischem Ein- und Ausfallwinkel gestellt, wie sie beispielsweise in Abbildung 3.3
zu sehen ist. Der Detektor ist in dieser Stellung in der Lage, Beugungswinkel 2θ zu registrieren,
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Abbildung 3.3: Strahlenga¨nge im vereinfachten und nicht maßstabsgerecht dargestellten Auf-
bau fu¨r Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung. Es ist zu erkennen, daß nur im Zentrum des posi-
tionssensitiven Detektors (PSD) ein Punktfokus vorliegt. Dezentral detektierte Reflexe weisen
eine zusa¨tzliche Verbreiterung auf.
die zwischen 2γ− δ und 2γ+ δ liegen, wobei γ den Goniometerwinkel und δ den O¨ffnungs-
winkel des PSD bezeichnet. Bei einem O¨ffnungswinkel von 5° ergibt sich ein 2θ-Winkelbereich
von 10°, der simultan detektiert werden kann. Die optimale Meßzeit pro Snapshot betra¨gt
1min. La¨ngere Meßzeiten ergeben zwar ho¨here Intensita¨ten, jedoch auch einen in a¨hnlichem
Maße ho¨heren Untergrund, so daß keine Verbesserung des Signal-zu-Untergrund-Verha¨ltnisses
erzielt wird.
Die spezielle Geometrie der Snapshot-Messungen hat Auswirkungen auf die Charakteris-
tik der Diffraktogramme. Die instrumentell bedingte Halbwertsbreite der Reflexe ist nicht
mehr nur eine Funktion des Beugungswinkels, sondern ha¨ngt auch davon ab, auf welcher
Position des Detektors der Reflex gemessen wird. Diese Abha¨ngigkeit la¨ßt sich durch Mes-
sungen verschiedener Reflexe eines Gro¨ßenstandards∗ bei verschiedenen Goniometerwinkeln
2γ demonstrieren (Abbildung 3.4).
Betrachtet man zuna¨chst die Halbwertsbreiten der Messungen im Zentrum des Detek-
tors, also in Bragg-Brentano-Geometrie, ist mit steigendem Beugungswinkel 2θ eine normale
Zunahme der Halbwertsbreite zu beobachten, wie sie in der Praxis oft durch eine verein-
fachte Form der Caglioti-Funktion beschrieben wird [163]. Dezentrale Messungen fu¨hren zu
parabela¨hnlichen Verla¨ufen der Halbwertsbreiten, wobei der Anstieg der Werte zu den Detek-
torra¨ndern hin bei niedrigen Goniometerwinkeln wesentlich sta¨rker ausfa¨llt als bei ho¨heren.
Mo¨chte man den Ausschnitt eines Diffraktogramms, der in einem Bereich von 2γ− δ bis
2γ+ δ gemessen wurde, quantitativ auswerten, ist daher eine komplizierte Korrektur der
Halbwertsbreiten als Funktion von 2θ und 2γ notwendig. Diese Korrektur ist um so wichtiger,
je sta¨rker die Eigenschaften einzelner Reflexe bei der Auswertung in Beziehung zueinander
gesetzt werden. Eine Rietveld-Analyse, bei der auf Basis eines Strukturmodells das Diffrakto-
gramm berechnet wird (siehe Anhang B.2.3, S. 149 ff.), ist so nicht ohne weiteres durchfu¨hrbar.
∗LaB6, SRM 660a, National Institute of Standards & Technology, Gaithersburg, Maryland, USA







































Abbildung 3.4: Aus Snapshot-Messungen bestimmte Halbwertsbreiten verschiedener Refle-
xe eines Gro¨ßenstandards (LaB6, SRM 660a, National Institute of Standards & Technology,
Gaithersburg, Maryland, USA). Jeder Reflex wurde bei neun verschiedenen Goniometerwin-
keln 2γ gemessen, die entsprechenden Positionen auf dem Detektor sind auf den kleinen
Abszissen gezeigt (vgl. Abbildung 3.3). Im Zentrum des Detektors entspricht der Goniome-
terwinkel 2γ dem Beugungswinkel 2θ.
Die Snapshot-Messungen werden daher mit Hilfe von Einzelreflex-Analysen ausgewertet (sie-
he Anhang B.2.1, S. 146 ff.), ohne zuvor die Meßdaten zu korrigieren. Die Absolutwerte der so
gewonnenen Halbwertsbreiten reflektieren damit nicht die reinen Probeneigenschaften, lassen
sich jedoch relativ zueinander in Bezug setzen.
θ-2θ-Scans Bei der Durchfu¨hrung von θ-2θ-Scans mit dem oben beschriebenen Aufbau gel-
ten die gleichen geometrischen Bedingungen wie fu¨r die Snapshot-Messungen, jedoch mit
dem Unterschied eines variablen Goniometerwinkels. Soll ein Diffraktogramm von Anfangs-
winkel 2θA bis zu einem Endwinkel 2θE gemessen werden, u¨berstreicht der Detektor einen
2θ-Winkelbereich von 2θA− δ bis 2θA+ δ. Auf diese Weise wird jeder Reflex auf jeder Position
des Detektors detektiert, so daß bezu¨glich der Charakteristik des Detektors ein gemitteltes Dif-
fraktogramm entsteht. Die θ-2θ-Scans ko¨nnen daher fu¨r Rietveld-Analysen verwendet werden
und liefern bei Beru¨cksichtigung instrumenteller Beitra¨ge Informationen u¨ber die Realstruktur
der Proben (siehe Anhang B.2.3, S. 149 ff.).
3.4.3 Energiegefilterte Transmissionselektronenmikroskopie
Die energiegefilterte Transmissionselektronenmikroskopie (energy-filtered transmission elec-
tron microscopy, EFTEM ) wird an einem Mikroskop des Typs JEOL JEM-3010 (JEOL Ltd.,
Tokio, Japan) durchgefu¨hrt, das u¨ber einen Gatan Imaging Filter (GIF, Gatan, Inc., Plea-
santon, Kalifornien, USA) verfu¨gt. Eine LaB6-Kathode dient als Elektronenquelle, die mit
einer Spannung von 300 kV betrieben wird. Bei niedriger Vergro¨ßerung werden mit einer
Spiegelreflexkamera ungefilterte Hellfeldaufnahmen erstellt, wa¨hrend fu¨r hochaufgelo¨ste Hell-
feldaufnahmen mit Hilfe des GIFs nur der Anteil der elastisch gestreuten Elektronen auf
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Fensterbreite 1. Vorkantenbild 2. Vorkantenbild Nachkantenbild
(eV) (eV) (eV) (eV)
Sm-N (129 eV) 20 −31 −21 +11
Mg-L (51 eV) 5 −16 −10 +10
einer slow-scan CCD-Kamera abgebildet wird. Die analytische Funktion des Mikroskops wird
genutzt, um mit Elektronenenergieverlust-Spektroskopie (electron energy loss spectroscopy,
EELS ) Element-Maps von Samarium und Magnesium zu erstellen.
Eine Spatelspitze der Probe wird zuna¨chst fu¨r einige Minuten mit Hilfe von Ultraschall in
Methanol dispergiert. Ein Tropfen dieser Dispersion wird anschließend auf einen Probentra¨ger
aus perforierter Kohlenstoffolie aufgebracht und getrocknet.
Die Element-Maps werden mit Hilfe der Dreifenstermethode erzeugt, bei der die ersten
beiden Energiefenster vor der Absorptionskante positioniert sind und das dritte danach (Ta-
belle 3.1). Fu¨r jeden Bildpunkt wird die Absorptionsintensita¨t der N-Kante von Samarium
und der L-Kante von Magnesium bestimmt. Dazu wird aus den beiden Vorkantenbildern ba-
sierend auf einem Potenzgesetz der Untergrund fu¨r das Nachkantenbild generiert, wobei zur




Eine sorgfa¨ltige Untersuchung aller relevanter Eigenschaften der Proben im Synthesezustand
bildet die Grundlage fu¨r die Interpretation der weiteren Experimente. Von besonderer Bedeu-
tung ist dabei die Frage nach der Vergleichbarkeit der Proben untereinander. Im Idealfall sollte
lediglich das Verha¨ltnis der Metallkationen entsprechend der gewu¨nschten Zusammensetzung
der Metalloxide variieren, wodurch eine eindeutige Interpretation der Ergebnisse gewa¨hrleistet
wa¨re. Allein durch die Variation der Kationenverha¨ltnisse sind jedoch bereits A¨nderungen in
den Eigenschaften der Precursorlo¨sungen zu erwarten, die Einfluß auf die Partikelbildung ha-
ben ko¨nnen. Entscheidend in diesem Zusammenhang sind Dichte, Viskosita¨t und Oberfla¨chen-
spannung, sowie Vernetzungsgrad, Sa¨ttigungskonzentration und kritische U¨bersa¨ttigung der
Citratprecursoren (vgl. Abbildung 2.8, S. 35).
Der Prozeß der Spraypyrolyse ist in seiner Gesamtheit ein sehr komplexer Vorgang und
ha¨ngt nicht alleine von den eben genannten Eigenschaften der Precursoren ab. Aus diesem
Grund ist es sinnvoll, explizit die Eigenschaften der Syntheseprodukte zu untersuchen, die wie-
derum als Precursoren fu¨r die Bildung der Metalloxidmischungen verstanden werden ko¨nnen.
Gegenstand dieses Kapitels ist daher die Untersuchung der chemischen Zusammenset-
zung der spraypyrolysierten Proben mittels optischer Emissionsspektroskopie mit induktiv
gekoppeltem Plasma (ICP-OES), Verbrennungsanalyse und Heißgasextraktion. Morphologie
und Textur der Partikel wurden mit Rasterelektronenmikroskopie (REM) und Stickstoffad-
sorption bestimmt. Zur Aufkla¨rung der Struktur wurden Fourier-Transformations-Infrarot-
Spektroskopie (FT-IR) und Ro¨ntgenbeugung (XRD) angewendet.
4.1 Chemische Zusammensetzung
Die Ergbenisse der verschiedenen chemischen Analysen sind in Tabelle 4.1 zusammengestellt.
Die chemische Zusammensetzung der Proben ist besonders hinsichtlich der Kationenverha¨lt-
nisse von Bedeutung, da sa¨mtliche Ergebnisse der weiterfu¨hrenden Versuche auf Basis der
Metalloxidanteile diskutiert werden. Aus den mit ICP-OES bestimmten Sm/Mg-Verha¨ltnis-










2 (Sm/Mg) + 1
100% (4.1)
c(MgO) = 100%− c(Sm2O3) (4.2)
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Tabelle 4.1: Ergebnisse der chemischen Analysen der Proben im Synthesezustand mittels
optischer Emissionsspektroskopie mit induktiv gekoppeltem Plasma (ICP-OES) (Sm, Mg),
Verbrennungsanalyse (C) und Heißgasextraktion (N, O).
Probenname
Sm/Mg reale Zusammensetzung C N O
(mol/mol) (Sm2O3 :MgO) (Gew.-%) (Gew.-%) (Gew.-%)
Sm100 — — 14,08(28) 1,40(9) 36,78(1,32)
Sm85Mg15 13,03(49) 86,7(4):13,3(4) 14,08(51) 1,19(9) 35,67(89)
Sm70Mg30 4,94(20) 71,2(8):28,8(8) 13,89(30) 1,58(16) 37,49(1,27)
Sm55Mg45 2,52(7) 55,8(7):44,2(7) 13,47(35) 1,62(13) 39,86(1,11)
Sm40Mg60 1,36(4) 40,5(7):59,5(7) 16,15(47) 1,44(18) 39,82(98)
Sm25Mg75 0,67(1) 25,1(3):74,9(3) 14,13(46) 2,80(28) 49,38(1,06)
Sm10Mg90 0,22(0) 9,9(0):90,1(0) 17,71(56) 3,10(37) 47,56(37)
Mg100 — — 17,58(7) 2,60(17) 49,10(88)
Die Abweichungen der tatsa¨chlichen Zusammensetzungen von den erwarteten Werten,
wie sie von den Probennamen repra¨sentiert werden, sind sehr gering. Proben mit Samarium
als dominierendes Metallkation zeigen geringfu¨gig erho¨hte Sm-Konzentrationen von maxi-
mal 2% im Falle von Probe Sm85Mg15. Da die Zusammensetzungen somit im Rahmen der
experimentellen Fehler sehr gut getroffen sind, werden im weiteren der Einfachheit halber
die in Tabelle 4.1 aufgelisteten Probennamen beibehalten. Dieses Ergebnis war zu erwarten
und besta¨tigt die Vorzu¨ge der Spraypyrolyse bezu¨glich der exakten Einhaltung bestimmter
Sto¨chiometrien.
Die Proben enthalten weiterhin sehr hohe Anteile an Sauerstoff und Kohlenstoff sowie
geringe Anteile an Stickstoff, deren Ursprung auf den Einsatz von Citronensa¨ure und Am-
moniak bei der Herstellung der Precursorlo¨sungen zuru¨ckzufu¨hren ist. Die Summen dieser
Bestandteile liegen bei 50–70Gew.-%. In Molprozent ausgedru¨ckt wa¨ren die Werte aufgrund
der im Vergleich zu den Metallkationen niedrigen Molmassen noch wesentlich ho¨her. Dies ist
eine Folge der niedrigen Synthesetemperatur von lediglich 800 °C, mit der nur eine Trocknung
der Precursorlo¨sungen und keine Zersetzung erzielt werden sollte. Durch eine einfache Sau-
erstoffbilanz kann der Zersetzungsgrad der Citratkomplexe abgescha¨tzt werden. Im Idealfall
sind entsprechend der Sto¨chiometrie des Citrat- bzw. Nitratanion sechs Kohlenstoffatome an
sechs Sauerstoffatome bzw. ein Stickstoffatom an drei Sauerstoffatome gebunden, woraus sich















Die so berechneten Sauerstoffmengen sind um einen Faktor von 1,2–1,6 kleiner als die
real gemessenen. Dies ist ein Hinweis auf eine teilweise Zersetzung der Gelstruktur durch
Oxidation wa¨hrend der Spraypyrolyse.
4.2. MORPHOLOGIE UND TEXTUR 51
4.2 Morphologie und Textur
4.2.1 Rasterelektronenmikroskopie
Die rasterelektronenmikroskopischen U¨bersichtsaufnahmen in Abbildung 4.1 zeigen ein re-
pra¨sentatives Bild der Morphologie der spraypyrolysierten Partikel. Allen Proben gemeinsam
ist eine du¨nnwandige Hohlkugelstruktur, wie sie fu¨r Precursorlo¨sungen mit geringem Fest-
stoffgehalt erwartet werden kann. Die Gro¨ße der Hohlkugeln ist polydispers verteilt mit ei-
nem Schwerpunkt des Durchmessers zwischen 1µm und 10µm. Ein Großteil der Pulver liegt
in Form von verschieden großen Bruchstu¨cken vor. Weiterhin weisen nahezu alle der erhalten
gebliebenen Hohlkugeln Lo¨cher oder Risse auf.
Die Hauptursachen fu¨r diese unter prozeßtechnischen Gesichtspunkten mangelhafte Pul-
verqualita¨t sind die Maximierung der Produktionsrate und das steil ansteigende Temperatur-
profil innerhalb der Reaktionszone. Der Ultraschallprozessor wurde permanent mit der ma-
ximal mo¨glichen Menge an Precursorlo¨sung beaufschlagt, was zur Bildung einer sehr hohen
Tro¨pfchendichte in der Gasphase fu¨hrte. Dadurch sinkt die mittlere freie Wegla¨nge indivi-
dueller Tro¨pfchen und die Wahrscheinlichkeit der Koagulation von Tro¨pfchen auf dem Weg
zur Reaktionszone steigt. Hinzu kommt, daß die Zersta¨ubungsleistung des Ultraschallpro-
zessors bei langer Betriebsdauer erheblich schwanken kann. Folglich ist die Tro¨pfchendichte
zeitvariant, was sich in einer polydispersen Gro¨ßenverteilung niederschla¨gt. Das Zerbrechen
der Hohlkugeln ist ein Zeichen fu¨r ein schnelles Verdampfen des Lo¨sungsmittels, das in Ver-
bindung mit einer niedrigen Permeabilita¨t des Pra¨zipitats zu einem hohen Innendruck fu¨hrt.
Offensichtlich u¨bersteigt dieser Druck die mechanische Festigkeit der Schalen und zersto¨rt
somit die Hohlkugeln.
Bei sta¨rkerer Vergro¨ßerung ist deutlich zu erkennen, daß die Schalen bzw. deren Bruch-
stu¨cke dicht sind und keine sichtbare Porosita¨t aufweisen (Abbildung 4.2). Die Dicke der
Schalen schwankt zwischen 25 nm und 100 nm. Dabei scheint die mittlere Dicke mit steigen-
dem Magnesiumgehalt abzunehmen, ohne daß dazu eine statistisch abgesicherte Bildanalyse
durchfu¨hrt wurde. Geht man davon aus, daß in jedem Tro¨pfchen die gleiche Feststoffkonzen-
tration vorliegt und proportional dazu je nach Zusammensetzung ein entsprechendes Pra¨zi-
pitat konstanter Dichte gebildet wird, so skaliert die Schalendicke mit dem Tro¨pfchen- bzw.
Partikeldurchmesser. Ordnet man daher großen Partikeln tendenziell dicke Schalen zu und
umgekehrt, liegt der durchschnittliche Raumerfu¨llungsgrad einer Hohlkugel bei deutlich un-
ter 10%.
Das Ziel der Synthese, die Herstellung eines niedrigdichten Pulvers mit guter Zuga¨nglich-
keit der Oberfla¨che, ist damit erreicht. Weder die polydisperse Gro¨ßenverteilung der Partikel
noch der relativ hohe Anteil an Bruchstu¨cken hat darauf entscheidenden Einfluß und stellt in
diesem Fall kein generelles Problem dar.
4.2.2 Stickstoffadsorption
Die Textur der Schalen bezu¨glich spezifischer Oberfla¨che und Porosita¨t wurde mit Hilfe von
Stickstoffadsorption untersucht. Aus den Adsorptionsisothermen werden α0,4-Plots erstellt
(siehe Anhang B.1.2, S. 144 ff.) und quantitativ ausgewertet (Abbildung 4.3).
Qualitativ zeigen alle Proben den gleichen Kurvenverlauf, der stark vom linearen Verhal-
ten einer nichtporo¨sen Probe abweicht. Bei niedrigen α0,4-Werten, sprich niedrigen relativen
Dru¨cken, ist ein starker Anstieg des adsorbierten Stickstoffvolumens zu beobachten, der bei
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Abbildung 4.1: Rasterelektronenmikroskopische U¨bersichtsaufnahmen der spraypyrolysierten
Proben im Synthesezustand.
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Abbildung 4.2: Rasterelektronenmikroskopische Detailaufnahmen der spraypyrolysierten Pro-
ben im Synthesezustand.

























































































































































































































Abbildung 4.4: Externe und interne spezifische Oberfla¨chen sowie spezifische Mikroporenvo-
lumina der spraypyrolysierten Proben im Synthesezustand.
α0,4≈ 2 in einen flacheren Verlauf u¨bergeht. Dies entspricht dem typischen Verhalten mi-
kroporo¨ser Festko¨rper, deren Poren bereits bei niedrigen relativen Dru¨cken mit Stickstoff
gefu¨llt werden. Fu¨r die quantitative Auswertung werden die beiden charakteristischen Berei-
che der α0,4-Plots unabha¨ngig voneinander mit je einer Geradengleichung angepaßt, wobei der
y-Achsenabschnitt des ersten Bereichs gleich Null gesetzt wurde. Fu¨r dieses Vorgehen ist eine
Zuordnung der jeweils 41 Meßwerte zu einem der beiden Bereiche erforderlich. Die Auswahl
des ersten Bereichs ist unkritisch, da hier die Datendichte sehr hoch ist und nur ein Parameter
angepaßt werden muß. Die Abgrenzung des zweiten Bereichs mit zwei anzupassenden Para-
metern wird erschwert durch die geringe Anzahl von Meßwerten und den graduellen U¨bergang
des Kurvenverlaufs. Als Kriterium wird daher die Abweichung der Datenpunkte #32–41 von
einer vorla¨ufigen Anpassung des ersten Bereichs unter Verwendung der Datenpunkte #1–31
herangezogen. Daraufhin werden im Falle der Proben Sm100 bis Sm25Mg75 die Datenpunkte
#1–37 fu¨r die Anpassung des ersten Bereichs und #38–41 fu¨r den zweiten Bereich verwendet.
Bei Probe Sm10Mg90 und Probe Mg100 erfolgte die Abgrenzung zwischen Datenpunkt #38
und #39.
Aus diesen Anpassungen lassen sich schließlich die externe spezifische Oberfla¨che Aext,
die interne spezifische Oberfla¨che Aint sowie das dazugeho¨rige spezifische Mikroporenvolumen
Vint der Proben bestimmen (siehe Anhang B.1.2, S. 144 ff.), deren Werte in Abbildung 4.4
graphisch dargestellt sind. Den Hauptbeitrag zur Gesamtoberfla¨che liefern dabei die Mikropo-
ren, deren Anteil 7–10 mal ho¨her ist als der von externen Bereichen stammende. Insgesamt ist
ein Anstieg aller Werte mit zunehmender Mg-Konzentration zu verzeichnen. Dieses Verhal-
ten ist im wesentlichen auf die sicherlich stark unterschiedlichen Feststoffdichten der Proben
zuru¨ckzufu¨hren, da die Molmasse von Samarium (150,36 g/mol) sechsmal ho¨her ist als die von
Magnesium (24,3050 g/mol). Ein direkter Vergleich wu¨rde die Kenntnis dieser Werte voraus-
setzen, mit denen man die spezifischen Oberfla¨chen und Volumina statt auf die Probenmasse
auf das Feststoffvolumen beziehen ko¨nnte.
Dieses Problem stellt sich nicht, wenn man das Verha¨ltnis von interner Oberfla¨che und
Mikroporenvolumen bildet. Hierbei fa¨llt auf, daß die Werte von Probe zu Probe um bis zu
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25% schwanken. Daraus folgt, daß die Porosita¨t in unterschiedlichen Geometrien vorliegt.
Da keine eindeutige Abha¨ngigkeit von der Zusammensetzung zu erkennen ist, handelt es sich
vermutlich um inha¨rente Schwankungen des Syntheseverfahrens.
4.3 Struktur
Die chemischen Analysen haben gezeigt, daß neben den Metallkationen große Mengen an
Kohlenstoff vorliegen. Außerdem wurden bezogen auf die Edukte der Precursorlo¨sungen U¨ber-
schu¨sse an Sauerstoff festgestellt. Dieser muß entweder in Form von organischen Kohlenstoff-
verbindungen, anorganischen Metalloxiden bzw. -salzen oder metallorganischen bzw. organo-
metallischen Verbindungen vorliegen. Um die Bandbreite der mo¨glichen Strukturen erfassen
zu ko¨nnen, wurden die Proben mit FT-IR und XRD untersucht.
Um einen Vergleich nach dem Fingerprint-Verfahren zu ermo¨glichen, wurden neben den
Proben (Abbildung 4.5a) auch einige der Edukte der Precursorlo¨sungen sowie mo¨glicher
Syntheseprodukte (Abbildung 4.5b) mit FT-IR gemessen. Die Spektren aller Proben zei-
gen die markante Absorptionsbande von wasserstoffbru¨ckengebundenen OH-Gruppen bei ca.
3450 cm−1. Die drei Carboxylgruppen der Citronensa¨ure sind bei einem pH-Wert der Precur-
sorlo¨sungen von 7 bereits vollsta¨ndig deprotoniert. Physisorbierte Wassermoleku¨le sind nach
der Trocknung der Proben ebenfalls nicht zu erwarten. Es wurde jedoch gezeigt, daß Was-
sermoleku¨le an der Vernetzung von Ni(II)-Citrat-Dimeren beteiligt sind [164]. Diese werden
durch die Bildung vonWasserstoffbru¨cken an den Sauerstoff der Carboxylatanionen gebunden,
der keine Metallkationen koordiniert. Außerdem ist die Hydroxylgruppe der Citronensa¨ure
bis pH 11 stabil und kann eine intramolekulare Wasserstoffbru¨cke mit einem unkoordinierten
Sauerstoff der Carboxylgruppe ausbilden [164].
Die beiden charakteristischen breiten Absorptionsbanden ioniserter Carboxylgruppen wer-
den zwischen 1610 cm−1 und 1550 cm−1 sowie 1400 cm−1 und 1300 cm−1 beobachtet. Sie
ko¨nnen den antisymmetrischen bzw. symmetrischen Schwingungen der COO−-Gruppe zu-
geordnet werden. In den Spektren der Proben finden sich keine der in Abbildung 4.5b ge-
zeigten charakteristischen Absorptionsbanden von ungebundener Citronensa¨ure. Nicht an der
Komplexbildung beteiligte Citronensa¨uremoleku¨le ko¨nnten bei der Synthese bereits thermisch
zersetzt worden sein. Die Proben Sm25Mg75, Sm10Mg90 und Mg100 zeigen zusa¨tzliche schwa-
che Absorptionsbanden im Bereich der COO−-Schwingungen, die ein Hinweis auf die Bildung
von Carbonaten sind (vgl. Abbildung 4.5b). Sie weisen außerdem eine Absorptionsbande bei
3700 cm−1 auf, wie sie auch fu¨r isolierte OH-Gruppen an hydroxyliertem MgO gefunden wur-
den [126, 132, 165].
Die wenigen infrarotaktiven Schwingungen der Metalloxide sind vergleichsweise unspezi-
fisch und treten im allgemeinen unterhalb von 800 cm−1 auf. In diesem Bereich sind nur bei
den eben genannten Proben Absorptionsbanden zu beobachten, die A¨hnlichkeiten mit dem
Spektrum von MgO haben. Entsprechende Anzeichen von Sm2O3 sind hingegen in keinem
der Probenspektren zu erkennen.
Um zu u¨berpru¨fen, ob wa¨hrend der Synthese kristalline Phasen entstanden sind, wurde
von allen Proben XRD gemessen (Abbildung 4.6). Es ist auf den ersten Blick ersichtlich, daß
die Proben amorph sind und weder Sm2O3 noch MgO in kristalliner Form enthalten. Es sind
jedoch zwei diffuse Streubeitra¨ge zu beobachten, deren Intensita¨ten vom Sm/Mg-Verha¨ltnis
der Proben abha¨ngen. Das Maximum bei ca. 28,5° ist charakteristisch fu¨r samariumreiche
Proben und wird mit zunehmendem Magnesiumgehalt schwa¨cher. Gleiches gilt umgekehrt
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Abbildung 4.5: Fourier-Transformations-Infrarot-Spektroskopie (FT-IR) (a) der spraypyro-
lysierten Proben im Synthesezustand und (b) einiger Edukte der Precursorlo¨sungen sowie
mo¨glicher Syntheseprodukte.
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Abbildung 4.6: Ro¨ntgenbeugung (XRD) der spraypyrolysierten Proben im Synthesezustand.
fu¨r das Maximum bei ca. 62,5°. Diese systematische Abha¨ngigkeit wird mo¨glicherweise durch
eine Nahordnung der entsprechenden Metallkationen innerhalb der Gelstrukturen verursacht.
4.4 Diskussion und Schlußfolgerung
Die Spraypyrolyse von verdu¨nnten Precursorlo¨sungen bestehend aus Metall-Citrat-Gelen fu¨hrt
zur Bildung von zum Teil stark fragmentierten Hohlkugeln. Der Raumerfu¨llungsgrad der
Pulver ist dadurch sehr gering und wird auf unter 10% gescha¨tzt. Weiterhin ist die Tex-
tur der Hohlkugelschalen von Mikroporosita¨t gepra¨gt, die den Hauptteil der Gesamtober-
fla¨che ausmacht. Aufgrund der niedrigen Synthesetemperatur von 800 °C enthalten die Pro-
ben sehr hohe Massenanteile an organischen Bestandteilen, die nicht pyrolysiert wurden. Die
Sm/Mg-Verha¨ltnisse entsprechen mit hoher Genauigkeit den gewu¨nschten Werten zur Bildung
der verschiedenen Metalloxidmischungen. Die strukturellen Eigenschaften sind gepra¨gt durch
die Carboxylatanionen der Citronensa¨ure, die als mehrza¨hniger Ligand die Metallkationen
durch Komplexbildung miteinander vernetzen. Die Bildung kristalliner Phasen wird somit
verhindert, es ist allenfalls eine schwache Nahordnung der Metallkationen zu beobachten.
Aus diesen Ergebnissen kann gefolgert werden, daß die Prozeßschritte der Spraypyrolyse
nur bis zum Stadium der Trocknung durchlaufen wurden (vgl. Abbildung 2.7, S. 32). Die
Proben bieten daher im Synthesezustand die erforderliche Basis fu¨r die weiteren Untersu-
chungen der Zersetzungs-, Kristallisations- und Sinterprozesse, die normalerweise Bestandteil




Um ausgehend vom Synthesezustand der Proben die entsprechenden Metalloxidmischungen
zu erzeugen, mu¨ssen die Metall-Carboxylat-Strukturen thermisch zersetzt werden. Dies ge-
schieht normalerweise im Gegensatz zu den hier durchgefu¨hrten Synthesen in-situ wa¨hrend
der Spraypyrolyse durch den Einsatz ho¨herer Temperaturen und/oder la¨ngerer Verweilzeiten
der Partikel in der Reaktionszone.
Die ex-situ Untersuchung des Zersetzungs- und Kristallisationsverhaltens sowie der an-
schließenden Phasenentwicklung und des Kornwachstums kann naturgema¨ß nicht unter den-
selben Bedingungen erfolgen wie sie wa¨hrend der Spraypyrolyse herrschen. Insbesondere wer-
den nicht die hohen Heizraten erreicht, wie sie beim Transport der Tro¨pfchen durch die
Reaktionszone entstehen. Andererseits ist dieser Umstand fu¨r die Messung der verschiede-
nen Prozesse durchaus von Vorteil, da die zeitlichen Auflo¨sungen der eingesetzten Methoden
nicht mit den realen Reaktionsgeschwindigkeiten wa¨hrend der Spraypyrolyse Schritt halten
ko¨nnten.
Das Zersetzungsverhalten der Proben wurde mit Hilfe von simultaner Thermoanalyse
(STA), bestehend aus Thermogravimetrie (TG), differentieller Thermoanalyse (DTA) und
massenspektrometrischer Reaktionsgasanalyse (EGA) bestimmt. Es wurde ein zweistufiges
Temperaturprogramm mit einer Heizrate von 5K/min gewa¨hlt, das bei ca. 160 °C eine Halte-
zeit von 2 h aufweist, bevor die Temperatur kontinuierlich bis auf 1400 °C ansteigt. Dadurch
kann die Restfeuchtigkeit der Proben quantifiziert werden und die eigentlichen Zersetzungs-
reaktionen werden nicht von der endothermen Verdampfung von Wasser u¨berlagert. Die Mes-
sungen wurden in fließender Luftatmospha¨re (75mL/min) durchgefu¨hrt, um eine vollsta¨ndige
Oxidation der Proben zu gewa¨hrleisten.
Die Kristallisation der Metalloxide sowie nachfolgende Phasenumwandlungen wurden mit
Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung (HTXRD) beginnend bei 30 °C bis 1200 °C untersucht. Auch
diese Messungen wurden mit einer Heizrate von 5K/min unter stehender Luftatmospha¨re
durchgefu¨hrt, um einen direkten Vergleich mit den STA Ergebnissen zu ermo¨glichen. Wa¨hrend
des Aufheizens wurden abwechselnd Snapshot-Messungen von zwei verschiedenen Winkelbe-
reichen durchgefu¨hrt. Bei einer Meßzeit von 1min wird mit jedem Snapshot die durchschnittli-
che Entwicklung der Probenstruktur wa¨hrend eines Temperaturschritts von ca. 5K erfaßt. Die
Temperaturauflo¨sung bei einem bestimmten Beugungswinkel betra¨gt entsprechend 10K. Die
Ro¨ntgendiffraktogramme werden durch die Analyse einzelner Reflexe hinsichtlich integraler
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Intensita¨t und Halbwertsbreite ausgewertet, um quantitative Informationen u¨ber Phasenent-
wicklung und Kornwachstum zu erhalten.
5.1 Zersetzungs- und Kristallisationsverhalten
Die Kenntnis des Zersetzungs- und Kristallisationsverhaltens der ungemischten Proben ist
Voraussetzung, um die Eigenschaften der Mischungen richtig verstehen und interpretieren zu
ko¨nnen. Die Ergebnisse von Probe Sm100 und Probe Mg100 werden daher zu Beginn dieses
Abschnitts im Detail diskutiert. Es zeigt sich, daß fu¨r einen u¨bersichtlichen Vergleich aller
Proben eine reduzierte Darstellung der Daten nu¨tzlich und ausreichend ist.
5.1.1 Probe Sm100 und Probe Mg100
Die STA Messung von Probe Sm100 ist in Abbildung 5.1a gezeigt. Wa¨hrend der ersten Stufe
des Temperaturprogramms wird ein Massenverlust von 4,7% beobachtet, der anhand der Mas-
senspektren auf die Freisetzung von H2O (m/z=18∗) und dessen Fragment OH (m/z=17)
zuru¨ckzufu¨hren ist. Hierbei handelt es sich im wesentlichen um physisorbierte Feuchtigkeit des
wa¨ßrigen Precursors, die wa¨hrend der Synthese nicht vollsta¨ndig entfernt wurde. Der weitere
Massenverlust beginnt am Anfang der zweiten Stufe mit dem Verlust von sta¨rker gebunde-
nem Wasser, das in dem Carboxylat-Netzwerk eingeschlossen ist. Das DTA Signal wird durch
den schlechten thermischen Kontakt zwischen Probe und Tiegel stark beeinflußt, was auf den
starken Massenverlust und die damit verbundene Schrumpfung der Probe zuru¨ckzufu¨hren ist.
Der dadurch verursachte starke Drift kann unter Umsta¨nden schwache Signale verdecken, die
Detektion starker Signale ist jedoch in jedem Fall mo¨glich.
Mit steigender Temperatur wird der Massenverlust sta¨rker und Signale von CO2 (m/z=44)
und dem zugeho¨rigen Fragment C (m/z=12) erscheinen in den Massenspektren. Die Maxi-
ma dieser beiden Signale fallen bei 536 °C mit einem exothermen Signal der DTA zusammen.
Diese Temperatur markiert die thermische Zersetzung des reinen Sm-Citrat-Gels. Der ge-
samte Massenverlust der zweiten Stufe summiert sich auf 30,6%. Der auffa¨llige Unterschied
zwischen Zersetzungs- und Synthesetemperatur ist durch die kurze Verweilzeit der Tro¨pfchen
in der Reaktionszone leicht zu erkla¨ren. Bei 800 °C Solltemperatur liefert der Reaktor zwar
genu¨gend thermische Energie, um den Großteil des Wassers zu verdampfen, jedoch verlassen
die Partikel die Reaktionszone, bevor sie ihre jeweilige Zersetzungstemperatur erreicht haben.
Eine U¨bersicht der entsprechenden HTXRD Messungen findet sich in Abbildung 5.1b. Die
zuna¨chst amorphe Probe beginnt bei einer Temperatur von ca. 524 °C zu kristallisieren. Dies
entspricht fast exakt der Lage des exothermen DTA Signal, das zusammen mit der Bildung
von CO2 die thermische Zersetzung der organischen Bestandteile der Probe markiert. Die
Phase kann als kubisches Sm2O3 (Raumgruppe Ia−3) identifiziert werden. Mit zunehmender
Temperatur nimmt die Halbwertsbreite der Reflexe ab, was im wesentlichen auf Kornwachs-
tumsprozesse zuru¨ckzufu¨hren ist. Bei ca. 1015 °C setzt schließlich die Phasenumwandlung von
kubischem zu monoklinem Sm2O3 (Raumgruppe C12/m1) ein, die bei 1200 °C vollsta¨ndig
abgeschlossen ist.
Probe Mg100 weist in Bezug auf Beginn und Temperaturbereich der Zersetzung einige
markante Unterschiede im Vergleich zu Probe Sm100 auf, die sowohl anhand der STA (Abbil-
dung 5.2a) als auch der HTXRD Messungen (Abbildung 5.2b) ersichtlich sind. Der Massen-
∗m: Masse der Ionen, z: Ladung der Ionen


































































































Abbildung 5.1: (a) Simultane Thermoanalyse (STA) von Probe Sm100 unter fließender Luft-
atmospha¨re und (b) Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung (HTXRD) von Probe Sm100 unter
stehender Luftatmospha¨re (nicht identifizierte Reflexe werden durch den Probentra¨ger verur-
sacht). Die Heizraten betragen jeweils 5K/min.
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Tabelle 5.1: Massenverluste wa¨hrend der simultanen Thermoanalyse (STA).
Probenname










verlust an Wasser, der wa¨hrend der ersten Temperaturstufe auftritt, betra¨gt hier 10,3%. Es
wird jedoch zu Beginn der zweiten Heizrampe kein weiteres Signal von H2O oder OH beob-
achtet. Die Bindung von Wasser innerhalb des reinen Mg-Citrat-Gels scheint also schwa¨cher
zu sein als es fu¨r Probe Sm100 der Fall ist. Der weitere Massenverlust von 42,2% wird durch
die Freisetzung von CO2 und zusa¨tzlich NO (m/z=30) verursacht, was auf Reste von Nitrat-
anionen hinweist. Das Maximum des damit assoziierten exothermen Signals liegt bei 334 °C.
Auch hier zeigt sich eine gute U¨bereinstimmung mit der Kristallisation von kubischem MgO
(Raumgruppe Fm−3m), die bei ca. 327 °C beginnt.
Die Charakteristik von Zersetzung und Kristallisation ist also bei beiden Proben prinzipi-
ell gleich. Auf den Verlust von Wasser folgt die thermische Zersetzung des Carboxylat-Gels, in
dem die Metallkationen gebunden sind. Die Metallkationen bilden daraufhin mit dem reichlich
zur Verfu¨gung stehenden Sauerstoff die entsprechenden kristallinen Metalloxide. Der wesent-
liche Unterschied besteht im Bereich der Temperatur, bei der diese beiden Prozesse ablau-
fen. Das dreifach positiv geladene Samariumkation bildet eine thermisch wesentlich stabilere
Struktur aus als das lediglich zweifach positiv geladene Magnesiumkation.
5.1.2 Gemischte Proben
Der vorangegangene Abschnitt hat gezeigt, daß die thermische Zersetzung der Proben ein-
hergeht mit der Kristallisation der Metalloxide, was im wesentlichen durch ein exothermes
DTA Signal und die Entwicklung von CO2 angezeigt wird. Aus diesem Grund wird hier auf
eine vollsta¨ndige Darstellung der STA und HTXRD Messungen der Proben Sm85Mg15 bis
Sm10Mg90 verzichtet, sie finden sich in Anhang A, Abbildungen A.1–A.6 (S. 134 ff.).
Die Ergebnisse der TG sind in Tabelle 5.1 zusammengestellt. Tendenziell nehmen die Mas-
senverluste mit steigendem Mg-Anteil zu, da der Quotient von flu¨chtigen und nichtflu¨chtigen
Bestandteilen aufgrund der niedrigen Molmasse von Magnesium stetig gro¨ßer wird.
Das Zersetzungsverhalten kann wie bereits gezeigt am besten anhand der Entwicklung von
CO2 verfolgt werden. Die entsprechenden Massenspektren vonm/z=44 sind in Abbildung 5.3
gegenu¨bergestellt. Das Signal von Probe Sm10Mg90 weist als einziges deutliche A¨hnlichkeit
mit dem von Probe Mg100 auf. Die Zersetzung beginnt ebenfalls bereits bei knapp u¨ber
300 °C und erstreckt sich u¨ber einen weiten Temperaturbereich. Bereits bei einem a¨quivalenten
Sm-Gehalt von 25mol% Sm2O3 verschiebt sich die thermische Stabilita¨t zu deutlich u¨ber
400 °C und der Temperaturbereich der Zersetzung wird schmaler. Ab Probe Sm70Mg30 sind






























































































Abbildung 5.2: (a) Simultane Thermoanalyse (STA) von Probe Mg100 unter fließender Luft-
atmospha¨re und (b) Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung (HTXRD) von Probe Mg100 unter
stehender Luftatmospha¨re (nicht identifizierte Reflexe werden durch den Probentra¨ger verur-
sacht). Die Heizraten betragen jeweils 5K/min.
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Abbildung 5.3: Massenspektren von CO2 wa¨hrend der simultanen Thermoanalyse (STA).
die Profile der Massenspektren schließlich nahezu identisch mit dem von Probe Sm100.
Die Pfeile an den Massenspektren markieren zusa¨tzlich das Auftreten von exothermen
Signalen, die bei den gemischten Proben zum Teil nur schwach ausgepra¨gt sind (siehe Abbil-
dungen A.1a–A.6a, S. 134 ff.). Wie die ungemischten Proben zeigen auch Probe Sm85Mg15
und Probe Sm10Mg90 mit jeweils niedrigem Anteil des zweiten Metallkations nur ein exother-
mes Signal. Alle anderen Mischungen mit ausgeglicheneren Verha¨ltnissen der Metallkationen
hingegen zeigen zwei exotherme Reaktionen, jeweils eine zu Beginn und eine gegen Ende der
Zersetzung mit einer Temperaturdifferenz von 60–110K.
Die Vermutung liegt nahe, daß in einem zweistufigen Kristallisationsprozeß die Bildung
von MgO der Bildung von Sm2O3 vorangeht. Um diese These zu u¨berpru¨fen, wurden alle
Proben fu¨r 12 h bei 400 °C in stehender Luftatmospha¨re temperaturbehandelt. Diese Tem-
peratur liegt zwischen den Zersetzungstemperaturen der ungemischten Proben. Die Struktur
der so behandelten Proben wurde ex-situ mit Hilfe von Ro¨ntgenbeugung (XRD) untersucht
(Abbildung 5.4a). Erwartungsgema¨ß ist Probe Mg100 vollsta¨ndig kristallin, aber auch bei
Probe Sm10Mg90 und Probe Sm25Mg75 lassen sich eindeutig Reflexe von kubischem MgO
identifizieren. Die weiße bis hellgraue Fa¨rbung dieser drei Proben nach der Temperaturbe-
handlung zeigt, daß die thermische Zersetzung bereits abgeschlossen oder zumindest deutlich
fortgeschritten ist (Abbildung 5.4b). Proben mit niedrigerem Mg-Anteil hingegen zeigen eine
einheitlich dunkelgraue Fa¨rbung, wie sie auch im Zustand nach der Synthese vorliegt. Ob
auch in diesen Proben kristallines MgO vorhanden ist, la¨ßt sich anhand der Diffraktogramme
nicht abschließend kla¨ren. Entweder hat die Kristallisation noch nicht stattgefunden oder die
Phasenanteile sind so gering, daß deren Intensita¨t in der diffusen Streuung der amorphen
Probenbestandteile untergeht.
Eine kristalline Phase von Sm2O3 sollte jedoch bedingt durch die hohen Strukturfaktoren
auf jeden Fall meßbar sein. Aus den Diffraktogrammen geht aber deutlich hervor, daß eine
solche Phase in keiner der Proben vorhanden ist. Es ist lediglich im Vergleich zum Synthese-
zustand (vgl. Abbildung 4.6, S. 58) eine Versta¨rkung der diffusen Streubeitra¨ge festzustellen,
deren Lagen zu geringfu¨gig ho¨heren Winkelbereichen verschoben sind. Damit ist zumindest
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Abbildung 5.4: (a) Ro¨ntgenbeugung (XRD) und (b) Foto der spraypyrolysierten Proben nach
isothermen Temperaturbehandlungen fu¨r 12 h bei 400 °C in stehender Luftatmospha¨re.
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fu¨r einige der Proben bewiesen, daß bei niedrigen Heizraten von 5K/min die Kristallisation
der beiden Metalloxide getrennt voneinander erfolgt.
5.2 Phasenentwicklung und Kornwachstum
Die HTXRD Messungen lassen sich durch Einzelreflex-Analysen quantitativ auswerten (siehe
Anhang B.2.1, S. 146 ff.). Fu¨r die Auswertung der kubischen Phase von Sm2O3 wurde der
{222} Reflex mit der ho¨chsten Intensita¨t gewa¨hlt. Aufgrund von U¨berlappungen mit Refle-
xen des Probentra¨gers mußte im Falle von kubischem MgO auf den {220} Reflex mit der
zweitho¨chsten Intensita¨t ausgewichen werden. Weiterhin ist eine Analyse dieser Phase in den
gemischten Proben aus verschiedenen Gru¨nden nicht mo¨glich.
Aufgrund der hochsymmetrischen Struktur (Raumgruppe Fm−3m) stehen im gemesse-
nen Winkelbereich lediglich fu¨nf Reflexe zur Verfu¨gung, deren Strukturfaktoren und damit
Intensita¨ten im Vergleich zu Sm2O3 sehr schwach sind. Außerdem u¨berlappen die Reflexe
von MgO ganz oder teilweise mit denen von Sm2O3. Dies fu¨hrt in Verbindung mit dem re-
lativ niedrigen Signal-zu-Untergrund-Verha¨ltnis des positionssensitiven Detektors dazu, daß
kein einzelner Reflex mit ausreichender Intensita¨t fu¨r die Analyse zur Verfu¨gung steht. Die-
ser Umstand bedeutet aber auch, daß MgO hochdispers in Form kleiner Kristallite vorliegen
muß. Große Kristallite hingegen ha¨tten scharfe Reflexe zur Folge, die trotz der genannten
Einschra¨nkungen ohne Probleme meßbar wa¨ren.
Die physikalisch bedeutungsvollen Parameter der Einzelreflex-Analyse sind die integrale
Intensita¨t sowie der Kehrwert der integralen Halbwertsbreite, die sich proportional zu Phasen-
anteil bzw. Kristallitgro¨ße verhalten. Fu¨r eine bessere Vergleichbarkeit der Ergebnisse wurde





Die relative Intensita¨t als Funktion der Temperatur repra¨sentiert die Phasenentwicklung
bei konstanter Heizrate (Abbildung 5.5.) Die Kristallisation von Sm2O3 vollzieht sich bei
den Proben Sm100 bis Sm25Mg75 sehr schnell, die maximale Intensita¨t wird bereits bei ca.
600 °C erreicht. Probe Sm10Mg90 zeigt eine wesentlich schwa¨chere Dynamik, hier ist bis zum
Beginn der Phasenumwandlung von kubisch (Raumgruppe Ia−3) zu monoklin (Raumgruppe
C12/m1) bei 919 °C eine Zunahme der Intensita¨t festzustellen.
Die Phasenumwandlung kann anhand der abnehmenden Intensita¨t verfolgt werden. Pro-
ben mit einem a¨quivalenten Sm-Gehalt zwischen 100mol% und 55mol% Sm2O3 zeigen ein
schnelles, nahezu identisches Phasenumwandlungsverhalten. Bei allen vier Proben ist die Um-
wandlung bei 1200 °C bereits vollendet. Ein ho¨herer Mg-Anteil bewirkt eine deutliche Verzo¨ge-
rung der Phasenumwandlung. Das hat zur Folge, daß bei 1200°C Probe Sm40Mg60 und Probe
Sm25Mg75 noch rund 10% und Probe Sm10Mg90 noch rund 20% des kubischen Sm2O3 ent-
halten.
Zum Zeitpunkt der Kristallisation von reinem MgO bei 327 °C betra¨gt die Intensita¨t laut
Einzelreflex-Analyse bereits 50% des Maximalwerts. Die Ursache fu¨r diesen hohen Wert liegt
in dem schwachen Signal-zu-Untergrund-Verha¨ltnis zu Beginn der Messung. Tendenziell wird
dadurch die Fla¨che des Reflexes u¨berscha¨tzt, da die mathematisch beste Anpassung Teile
des Untergrundes fa¨lschlicherweise mit beru¨cksichtigt. Diese Problematik macht sich auch in
einer abfallenden Intensita¨t ab ca. 550 °C bemerkbar. Hier beginnt das Kornwachstum, d. h.















































Abbildung 5.5: Relative Intensita¨ten aus den Einzelreflex-Analysen der Hochtemperatur-
Ro¨ntgenbeugung (HTXRD) (verschiedene Temperaturskalen sind zu beachten).



































Abbildung 5.6: Kehrwerte der integralen Halbwertsbreiten βQ aus den Einzelreflex-Analysen
der Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung (HTXRD) als unteres Limit der Kristallitgro¨ße (ver-
schiedene Temperaturskalen sind zu beachten).
das Signal-zu-Untergrund-Verha¨ltnis wird kontinuierlich besser und somit kann die Fla¨che des
Reflexes realistischer angepaßt werden.
Der Kehrwert der integralen Halbwertsbreite βQ ist in Abbildung 5.6 bis zum Beginn der
Phasenumwandlung bei ca. 1000 °C aufgetragen. Das Kornwachstum von kubischem Sm2O3
zeigt a¨hnlich der Phasenentwicklung einige Besonderheiten in Abha¨ngigkeit des Mg-Anteils.
Bei reinem Sm2O3 springt β−1Q innerhalb eines schmalen Temperaturfensters bei 550 °C auf
das doppelte des Anfangswerts. Im weiteren Verlauf steigt die Kristallitgro¨ße nahezu linear
bis zu einer Temperatur von rund 800 °C, danach nimmt die Wachstumsrate bis 1000 °C leicht
zu.
Im Falle der gemischten Proben werden fu¨r alle Zusammensetzungen qualitativ a¨hnli-
che Kurvenverla¨ufe beobachtet, die sich in einen ersten Bereich < 800 °C und einen zweiten
> 800 °C Bereich daru¨ber unterteilen lassen. Das Ausmaß des Kornwachstums von kubischem
Sm2O3 sinkt dabei mit steigendem Mg-Anteil. Nach der Kristallisation beginnt das Wachs-
tum im Vergleich zu Probe Sm100 erst mit einer Verzo¨gerung von 50K und zeigt nicht den
starken Sprung von β−1Q . Die Wachstumsverla¨ufe der Proben Sm85Mg15, Sm70Mg30 und
Sm55Mg45 sind im ersten Bereich so gut wie identisch und liegen deutlich unterhalb von Pro-
be Sm100. Der Anstieg der Wachstumsrate im zweiten Bereich ist jedoch sta¨rker ausgepra¨gt.
Daher erreicht Probe Sm85Mg15 bei 1000 °C schließlich den gleichen Wert von β−1Q wie Pro-
be Sm100, wa¨hrend die Werte von Probe Sm70Mg30 und Probe Sm55Mg45 etwas darunter
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liegen. Zwischen Probe Sm40Mg60 und Probe Sm25Mg75 kann so gut wie kein Unterschied
festgestellt werden. Die Wachstumsrate ist im ersten Bereich vergleichbar mit der von Probe
Sm100, der Wert von β−1Q liegt jedoch auf einem wesentlich niedrigeren Niveau. Die Wachs-
tumsrate erfa¨hrt im zweiten Bereich nur eine geringe Steigerung und folglich betra¨gt der
Endwert von β−1Q im Vergleich zu Probe Sm100 nur etwa zwei Drittel. Die Auswertung von
Probe Sm10Mg90 wird durch die Streuung der Datenpunkte im unteren Temperaturbereich
erschwert. Da die Fehlerbalken nur die Genauigkeit der Einzelreflex-Analysen angeben und
somit eher mathematischer als physikalischer Natur sind, mu¨ssen sie als unteres Limit fu¨r den
tatsa¨chlichen Fehler von β−1Q betrachtet werden. Man kann daher im Rahmen der Meßgenau-
igkeit davon ausgehen, daß die Kristallitgro¨ße bis 750 °C konstant bleibt. Erst danach setzt
meßbares Kornwachstum ein, das bei 1000 °C zu einem Endwert von β−1Q fu¨hrt, der weniger
als die Ha¨lfte dessen von Probe Sm100 betra¨gt.
Im Vergleich zu Probe Sm100 wird bei Probe Mg100 ein schwa¨cheres Kornwachstum beob-
achtet. Im Bereich zwischen Kristallisationstemperatur und 550 °C wird fast keine A¨nderung
von β−1Q beobachtet. Bei steigender Temperatur vollzieht sich das Kornwachstum mit zuna¨chst
konstanter Wachstumsrate, die bei 1000 °C bereits merklich abgeflacht ist. Der Endwert von
β−1Q kann nicht ohne weiteres mit dem von Probe Sm100 verglichen werden, da die angepaßten
Reflexe bei verschiedenen Winkeln liegen und auch nicht an der gleichen Stelle des positions-
sensitiven Detektors gemessen wurden. Der Anteil der instrumentellen Verbreiterung ist daher
fu¨r den {222} Reflex von kubischem Sm2O3 nicht der gleiche wie fu¨r den {220} Reflex von
kubischem MgO (vgl. Abbildung 3.4, S. 46). Trotzdem kann fu¨r beide Proben eine relative
Zunahme von β−1Q um einen Faktor von sechs festgestellt werden.
5.3 Diskussion und Schlußfolgerung
Die hier beobachteten unterschiedlichen thermischen Stabilita¨ten der reinen Metall-Carbo-
xylat-Gele stimmen qualitativ mit Studien des Zersetzungsverhaltens von Samariumcitrat-
Hydrat [74, 75] und Magnesiumcitrat-Tetradecahydrat [115] u¨berein. Diese Eigenschaften bil-
den sich auch im Zersetzungsverhalten der gemischten Carboxylat-Gele ab. Die lokale thermi-
sche Stabilita¨t ist selbst bei optimaler Durchmischung der Metallkationen nicht uniform und
in erster Linie von der individuellen Komplexstabilita¨t des einzelnen Kations bestimmt. Der
Einfluß der chemischen Umgebung bewirkt zwar eine gewisse Angleichung der Zersetzungs-
temperaturen, was insbesondere bei der Bildung von MgO zu sehen ist, die Phasenbildung
erfolgt jedoch trotzdem zweistufig. Ein vergleichbares Verhalten wurde fu¨r eine Mischung aus
Yttrium-, Barium- und Kupfercitraten gefunden [166]. Das Temperaturprofil, dem die Pro-
ben wa¨hrend der Synthese oder danach ausgesetzt werden, ist also von großer Bedeutung
fu¨r die spa¨tere Mikrostruktur. Es ist davon auszugehen, daß mit einer vollsta¨ndigen Spray-
pyrolyse, bei der mindestens das Stadium der Thermolyse durchlaufen wurde, der ho¨chste
Dispersionsgrad erzielt werden kann. Mit ga¨ngigen ex-situ Calcinierungsmethoden ko¨nnen
nur vergleichsweise niedrige Aufheizraten erreicht werden, die eine sequentielle Phasenbildung
begu¨nstigen. Durch ein geeignetes Temperaturprofil ließe sich die Mikrostruktur eventuell in
gewissem Maße einstellen, indem selektiv MgO unterhalb der Kristallisationstemperatur von
Sm2O3 ausgeschieden wird.
Eine einfache Interpretation des Kornwachstums ist aufgrund der Komplexita¨t der Pro-
zesse nicht mo¨glich. Neben der chemischen Zusammensetzung gibt es weitere Faktoren, die
in hohem Maße Einfluß auf das Kornwachstum nehmen. Im einzelnen sind das die stark
70 KAPITEL 5. THERMISCHE ZERSETZUNG BEI KONSTANTER HEIZRATE
ausgepra¨gte Mikroporosita¨t sowie der hohe Anteil an flu¨chtigen Bestandteilen, der von der
Verwendung von Citronensa¨ure bei der Herstellung der Precursorlo¨sungen herru¨hrt.
Werden die Poren in vereinfachter Weise als klein, spha¨risch und isoliert voneinander
an Korngrenzen liegend betrachtet, kann ihre kornwachstumshemmende Wirkung prinzipi-
ell durch Gleichung 2.34 (S. 21) beschrieben werden. Diese Betrachtung gilt jedoch nur fu¨r
den Grenzfall von unbeweglichen Poren, die in dieser Form nicht zu erwarten sind. Sind die
Poren mobil, wird die Situation weiter verkompliziert, da die Bewegungsgeschwindigkeit der
Korngrenze und damit die Kornwachstumsrate abha¨ngt von der Anzahl der Poren und dem
Verha¨ltnis von Poren- zu Korngrenzmobilita¨t. Es kann entweder ein poren- oder ein korn-
grenzkontrolliertes Wachstum vorliegen (siehe Kapitel 2.3.2, S. 22 f.). Der tatsa¨chliche korn-
wachstumshemmende Effekt der oben postulierten Porengeometrie bewegt sich somit je nach
Gro¨ße, Anzahldichte und Mobilita¨ten der Poren und Korngrenzen zwischen sehr gering bzw.
nicht vorhanden (Kontrolle durch Korngrenzen) und sehr hoch (Pinning der Korngrenzen
durch Pore-Drag nach Zener).
Je ho¨her der Anteil der Porosita¨t, desto geringer ist die Wahrscheinlichkeit, diese ideali-
sierte Porengeometrie auch tatsa¨chlich in einem wirksamen Maß anzutreffen. Im vorliegenden
Fall ist eher von einem kontinuierlichen Porennetzwerk auszugehen, das als zusa¨tzliche Phase
neben Sm2O3 und MgO aufgefaßt werden kann. Diese Art von Porosita¨t bewirkt eine physi-
kalische Stabilisierung durch eine Reduzierung der Kontaktpunkte der Ko¨rner untereinander
(siehe Kapitel 2.3.1, S. 15 f.), die nur ein Kornwachstum wie im Anfangsstadium des Sinterns
zula¨ßt (siehe Kapitel 2.2.2, S. 14).
Weiterhin ist zu erwarten, daß die Porenstruktur durch das Ausbrennen der organischen
Probenbestandteile und die Sinterprozesse nicht u¨ber den gesamten Temperaturbereich kon-
stant bleibt. Somit bleibt festzuhalten, daß von einem starken Einfluß der Mikroporosita¨t auf
das Kornwachstum ausgegangen werden muß, sich dieser jedoch mit den hier durchgefu¨hrten
Untersuchungen nicht genauer spezifizieren la¨ßt.
Im Gegensatz dazu ist der Mg-Anteil exakt bestimmt und bei allen Temperaturen kon-
stant. Aufgrund der Thermodynamik des Systems Sm2O3-MgO ist keine Lo¨slichkeit von
Mg2+-Kationen in Sm2O3 zu erwarten. Eine Segregation an Korngrenzen, insbesondere zu Be-
ginn der Entmischung, ist jedoch nicht auszuschließen und ko¨nnte einen Solute-Drag zur Folge
haben (siehe Kapitel 2.3.2, S. 18 f.). Die unmittelbare Ausscheidung von MgO wa¨hrend der
thermischen Zersetzung la¨ßt jedoch den Zener-Drag als den wahrscheinlicheren Mechanismus
der Kornwachstumshemmung vermuten (siehe Kapitel 2.3.2, S. 19 ff.). Nach Gleichung 2.33
(S. 21) wird mit einem großen Volumenanteil von kleinen Ausscheidungen die Stabilisierung
einer niedrigen Korngro¨ße in der Matrixphase erzielt. Wa¨hrend der Volumenanteil eine kon-
stante Gro¨ße ist, wachsen die Ausscheidungen mit steigender Temperatur. Auch wenn ein
experimenteller Nachweis nicht mo¨glich war, ist zuna¨chst davon auszugehen, das mit stei-
gendem Volumenanteil ein sta¨rkeres Wachstum auftritt. Der Effekt des Zener-Drags wu¨rde
entsprechend abnehmen.
Ein positiver Aspekt von großen Ausscheidungen kann eine Erho¨hung der Diffusionsla¨nge
oder gar vollsta¨ndige Blockierung von mo¨glichen Diffusionspfaden zwischen Ko¨rnern der Ma-
trixphase sein. Bei hohen Temperaturen gewinnen diese Barrieren an Bedeutung, da hier mit
versta¨rkter Diffusion zu rechnen ist. Folglich wu¨rde bei niedrigen Temperaturen der Effekt
von Pore-Drag und Zener-Drag u¨berwiegen, wa¨hrend bei hohen Temperaturen die Abgren-




Ein wichtiger Aspekt der Hochtemperaturstabilita¨t ist das Langzeitverhalten bei isothermen
Bedingungen, wie sie in der praktischen Anwendung ha¨ufig zu finden sind. Eine hohe Einsatz-
temperatur, wie sie z. B. fu¨r die oxidative Kopplung von Methan no¨tig ist, stellt dabei beson-
dere Anforderungen an die Besta¨ndigkeit gegen thermische Degradation. Die Auswirkungen
der thermischen Degradation ko¨nnen der Verlust von aktiver Oberfla¨che, Kornwachstum und
die Bildung inaktiver Phasen sein. Es gilt also herauszufinden, wie weit die thermische De-
gradation bei einer bestimmten Temperatur fortschreitet und auf welchem Niveau sie zum
erliegen kommt.
Die im vorangegangen Kapitel diskutierten Versuche mit einer konstanter Heizrate von
5K/min haben gezeigt, daß die Kristallisation von Sm2O3 bei ca. 500 °C einsetzt und ab ca.
1000 °C die Umwandlung der kubischen in die monokline Phase erfolgt. Dieses Temperatur-
fenster wurde fu¨r die Untersuchungen bei isothermen Bedingungen gewa¨hlt, die Gegenstand
dieses Kapitels sind.
Die Dynamik des Kornwachstums wurde u¨ber einen Zeitraum von 12 h mit Hochtempe-
ratur-Ro¨ntgenbeugung (HTXRD) untersucht. Die jeweilige Zieltemperatur wurde mit der
maximal mo¨glichen Heizrate von 30K/min angefahren. Wie zuvor bei konstanter Heizrate
wurden abwechselnd Snapshot-Messungen von zwei verschiedenen Winkelbereichen in ste-
hender Luftatmospha¨re durchgefu¨hrt und durch Einzelreflex-Analysen ausgewertet. Im An-
schluß daran wurden mit demselben Aufbau des Diffraktometers vollsta¨ndige θ-2θ-Scans bei
Raumtemperatur aufgenommen, die eine Charakterisierung der Realstruktur mit Hilfe von
Williamson-Hall-Plots und Rietveld-Analysen ermo¨glichen.
Aus den HTXRD Messungen ergab sich ein ganzer Satz von Proben, die sich hinsichtlich
Zusammensetzung und Sintertemperatur unterscheiden. Fu¨r detaillierte transmissionselek-
tronenmikroskopische Untersuchungen wurden sechs dieser Proben ausgewa¨hlt, von denen
neben konventionellen Hellfeldaufnahmen auch energiegefilterte Aufnahmen mit Hilfe von
Elektronenenergieverlust-Spektroskopie (EELS) erstellt wurden.
Die Entwicklung von spezifischer Oberfla¨che und Porosita¨t wurde mit Hilfe von Stickstof-
fadsorption verfolgt. Hierzu wurde eine gewisse Menge der Proben im Synthesezustand in
Meßzellen aus Quarzglas eingewogen und fu¨r 2 h in stehender Luftatmospha¨re calciniert bzw.
gesintert. Anschließend erfolgte die Messung der Stickstoffadsorption. Alle weiteren Behand-
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lungen bei ho¨heren Temperaturen und die jeweiligen Messungen wurden an derselben Charge
durchgefu¨hrt, um eine mo¨glichst hohe Vergleichbarkeit zu erzielen.
6.1 Dynamik des Kornwachstums
Bei der Auswertung der HTXRD Messungen bei isothermen Bedingungen stellt sich die glei-
che Problematik wie bei den Experimenten mit konstanter Heizrate (siehe Kapitel 5.2, S. 66).
Entsprechend kann auch hier fu¨r die gemischten Proben Sm85Mg15 bis Sm10Mg90 nur das
Kornwachstum von Sm2O3 untersucht werden. Die Analyse von MgO bleibt auf Probe Mg100
beschra¨nkt. Die Einzelreflex-Analysen werden wie gehabt am {222} Reflex der kubischen Pha-
se von Sm2O3 sowie dem {220} Reflex des kubischen MgO durchgefu¨hrt. Die integrale Halb-
wertsbreite wird ausschließlich als Effekt der Kristallitgro¨ße interpretiert, weitere Einflu¨sse wie
Mikrodehnung ko¨nnen bei einer Einzelreflex-Analyse nicht beru¨cksichtigt werden. Beginnend
mit dem ersten, nach Erreichen der Zieltemperatur bei t=0min gemessenen Reflex wurden
die ersten 4 h sowie die letzten 2 h des Kornwachstums analysiert. Auf diese Weise konnte
die sta¨rkste Dynamik des Kornwachstums zu Beginn sowie eine limitierende Endkorngro¨ße
am Ende der Haltezeit bestimmt werden, ohne dafu¨r alle gemessenen Reflexe auswerten zu
mu¨ssen.
Einen ersten U¨berblick u¨ber das Ausmaß des Kornwachstums liefert ein Vergleich der
Kehrwerte der integralen Halbwertsbreiten βQ zu Beginn (t=0min) und am Ende (t=780min)
der Haltezeit (Abbildung 6.1). Sowohl fu¨r Sm2O3 als auch fu¨r MgO ist zu beiden Zeitpunkten
ein deutlicher Anstieg von β−1Q mit steigender Temperatur zu bemerken. Der Einfluß von MgO
auf das Kornwachstum von Sm2O3 ist bei t=0min noch nicht gravierend. Erst am Ende der
Haltezeit zeigt sich, daß ein hoher MgO-Anteil das Kornwachstum von kubischem Sm2O3
wirksam reduzieren kann. Eine genauere Diskussion dieses Verhaltens erfolgt anhand der
Endkorngro¨ßen, die mit Hilfe von Rietveld-Analysen ermittelt werden (siehe Abbildung 6.12,
S. 88).
Fu¨r die Auswertung des zeitlichen Verlaufs von β−1Q mit einem der in Kapitel 2.2.1
(S. 11 ff.) vorgestellten Kornwachstumsmodelle mu¨ssen deutliche Unterschiede zwischen den
Werten bei t=0min und den Werten bei t=780min vorliegen. Fu¨r MgO in Probe Mg100
ist das bei allen Temperaturen der Fall. Fu¨r Sm2O3 in den restlichen Proben stellt sich die
Situation etwas anders dar. Bei 500 °C und MgO-Anteilen von 60mol% und mehr ist prak-
tisch kein Kornwachstum feststellbar. Proben mit weniger MgO zeigen zwar Kornwachstum,
jedoch sind die Fehlerbalken von β−1Q zu Beginn der Haltezeit so groß, daß eine aussage-
kra¨ftige Analyse nicht mo¨glich ist. Lediglich Probe Sm100 weist bei 500 °C ein auswertbares
Kornwachstumsverhalten auf. Bei allen Proben hat außerdem nach 12 h bei 900 °C bereits
eine mehr oder weniger starke Phasenumwandlung von kubischem zu monoklinem Sm2O3
stattgefunden (siehe Abbildung 6.14, S. 90). Da diese rekonstruktive Phasenumwandlung mit
Umordnungsprozessen durch Diffusion einhergeht, ist parallel dazu ein versta¨rktes Kornwachs-
tum mo¨glich. Zu diesem als Hedvall-Effekt [167] bekannten Vorgang kommt die erschwerte
Auswertung der {222} Reflexe des kubischen Sm2O3 aufgrund der abnehmenden Intensita¨t.
Aus den angefu¨hrten Gru¨nden bleibt die Auswertung des Kornwachstums von kubischem
Sm2O3 auf die Temperaturen 600 °C, 700 °C und 800 °C beschra¨nkt.
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Abbildung 6.1: Kehrwerte der integralen Halbwertsbreiten βQ aus den Einzelreflex-Analysen
der Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung (HTXRD) bei isothermen Bedingungen zum Zeitpunkt
t=0min und t=780min.
6.1.1 Vergleich der Kornwachstumsmodelle
Die Anwendbarkeit der Kornwachstumsmodelle auf die vorliegenden Daten soll exemplarisch
an 2 der insgesamt 27 auszuwertenden HTXRD Messungen gepru¨ft werden. Als Beispiel fu¨r
starkes Kornwachstum dient die Messung von Probe Sm100 bei 800 °C, wa¨hrend die Messung
von Probe Sm25Mg75 bei 600 °C ein vergleichsweise schwaches Kornwachstum repra¨sentiert.
Die Daten werden mit den drei in Kapitel 2.2.1 (S. 11 ff.) vorgestellten Modellen angepaßt
(Abbildung 6.2).
Die stark nichtlinearen Funktionen erfordern ein u¨berlegtes Vorgehen bei der Anpassung
bezu¨glich der Reihenfolge und Startwerte der Parameter. Folgende Strategien werden fu¨r die
einzelnen Modelle verfolgt:
• Modell 1 (keine Kornwachstumshemmung):
Die Parameter von Gleichung 2.16 (S. 12) sind die mittlere Anfangskorngro¨ße d0, die
Geschwindigkeitskonstante K und der Wachstumsexponent n. Es werden nur K und
n angepaßt, wa¨hrend d0 gleich dem jeweiligen Meßwert gesetzt wird. Durch eine An-
passung von d0 in einem zweiten Schritt kann kein besseres Ergebnis erzielt werden.
Aufgrund der starken Korrelation der Parameter ergeben sich lediglich gro¨ßere Fehler.
• Modell 2 (konstante Kornwachstumshemmung):
Die Parameter von Gleichung 2.18 (S. 13) sind die mittlere Anfangskorngro¨ße d0, die
maximale mittlere Korngro¨ße dm und die Geschwindigkeitskonstante K. Es werden
zuna¨chst dm und K und anschließend d0 angepaßt.
• Modell 3 (gro¨ßenabha¨ngige Kornwachstumshemmung):
Die Parameter von Gleichung 2.20 (S. 13) sind die gleichen wie fu¨r Modell 2 und werden
auf die gleiche Art und Weise angepaßt.
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Abbildung 6.2: Anpassungen der Kornwachstumskurven von (a) Probe Sm100 bei 800 °C
und (b) Probe Sm25Mg75 bei 600 °C mit Modell 1 (keine Kornwachstumshemmung, siehe
Gleichung 2.16, S. 12), Modell 2 (konstante Kornwachstumshemmung, siehe Gleichung 2.18,
S. 13) und Modell 3 (gro¨ßenabha¨ngige Kornwachstumshemmung, siehe Gleichung 2.20, S. 13).
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Die gro¨ßte Flexibilita¨t zur Anpassung der Daten bietet Modell 1, da der Parameter n
die Kru¨mmung des Kurvenverlaufs maßgeblich bestimmt. Dies wird besonders bei starkem
Kornwachstum mit einer hohen Anfangssteigung deutlich, wie sie z. B. Probe Sm100 bei
800 °C zeigt. Der Ausschnitt in Abbildung 6.2a zeigt, daß der Verlauf der Meßwerte durch
Modell 1 ideal wiedergegeben wird. Im gleichen Zeitfenster liefern Modell 2 und Modell 3
deutlich schlechtere Anpassungen. Weder die logarithmische Funktion von Modell 2 noch
die exponentielle Funktion von Modell 3 kann dem starken Anstieg der mittleren Korngro¨ße
wa¨hrend der ersten 60min folgen. Der Kurvenverlauf von Modell 3 liegt immerhin ab dem
fu¨nften Datenpunkt (t=510 s) im Bereich der Meßfehler. Das Modell 2 trifft zwar bereits den
dritten Datenpunkt (t= 250 s), unterscha¨tzt ab dann jedoch die Meßwerte bis zum Zeitpunkt
t=120min.
Die Sta¨rken von Modell 2 und Modell 3 werden am Ende der Kornwachstumskurve deut-
lich. Hier kommt die mittlere Korngro¨ße von Probe Sm100 bei 800 °C in den Bereich des
Maximalwertes dm, d. h. β−1Q bewegt sich innerhalb der Meßfehler auf konstantem Niveau.
Dieses Verhalten wird von beiden Modellen, die eine konstante bzw. gro¨ßenabha¨ngige Korn-
wachstumshemmung beru¨cksichtigen, sehr gut wiedergegeben. Das einfachere Modell 1 liegt
mit seinem Kurvenverlauf zwar auch innerhalb der Fehlerbalken, zeigt jedoch einen weiter-
hin deutlich ansteigenden Trend. Demzufolge sollten die Ko¨rner weiter wachsen, was dem
experimentellen Befund offensichtlich widerspricht.
Die Unterschiede zwischen den drei hier diskutierten Modellen fallen bei schwach ausge-
pra¨gtem Wachstum weniger deutlich aus (Abbildung 6.2b). Der geringe Anstieg der mittleren
Korngo¨ße erfordert nur einen ma¨ßig gekru¨mmten Kurvenverlauf, dem alle drei Modelle gerecht
werden ko¨nnen. Hinzu kommen die gro¨ßeren Fehlerbalken, die eine eindeutige Entscheidung
fu¨r oder gegen ein bestimmtes Modell erschweren. Der Nachteil von Modell 3 gegenu¨ber Mo-
dell 1 im Anfangsbereich, wie er fu¨r starkes Kornwachstum beobachtet wird, existiert hier
nicht und auch Modell 2 kann nicht als wesentlich schlechter bezeichnet werden. Am Ende
der Messung zeigt sich tendenziell ein stagnierendes Kornwachstum, das mit Modell 2 und
Modell 3 gema¨ß der zugrunde liegenden Annahmen gut angepaßt werden kann. Im Vergleich
dazu steigt der Kurvenverlauf von Modell 1 in diesem Bereich erneut sta¨rker an. Der Trend
der Daten ist zu diesem Zeitpunkt jedoch noch nicht eindeutig und somit ist fraglich, welches
Modell den Daten fu¨r Zeiten von tÀ 780min besser entsprechen wu¨rde.
Fu¨r die systematische Analyse des isothermen Kornwachstumverhaltens werden nach dem
hier durchgefu¨hrten Vergleich Modell 1 und Modell 3 gewa¨hlt. Das Modell 1 bietet die ho¨chste
Flexibilita¨t und fu¨hrt somit zu einer aus mathematischer Sicht optimalen Anpassung. Von
gro¨ßerer physikalischer Relevanz ist Modell 3, das Schwa¨chen bezu¨glich des Kurvenverlaufs
zeigt, jedoch den wichtigen Effekt der Kornwachstumshemmung beschreiben kann. Das Mo-
dell 2 scheidet im direkten Vergleich zu Modell 3 aus, da dessen Kurvenverlauf den expe-
rimentellen Daten deutlich weniger entspricht. Die entsprechenden Anpassungen der Korn-
wachstumskurven fu¨r alle relevanten Temperaturen und Proben sind in Abbildung 6.3 zusam-
mengestellt.
6.1.2 Beschreibung des Kornwachstumverhaltens mit Modell 1
Die Werte der zur Anpassung der Daten benutzten ParameterK und n sind in Abbildung 6.4a
bzw. Abbildung 6.4b dargestellt. Bei einem Vergleich der beiden Parameter fa¨llt sofort eine
starke Korrelation auf, die anhand der zwei qualitativ identischen Kurvenverla¨ufe zu erkennen
ist. Dieses Verhalten la¨ßt sich am besten erkla¨ren, wenn man den prinzipiellen Einfluß von



















































































































































Abbildung 6.3: Anpassungen der Kornwachstumskurven mit Modell 1 und Modell 3 (zur
besseren U¨bersicht ist nur jeder zweite Datenpunkt dargestellt).
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K und n auf den Kurvenverlauf von Modell 1 betrachtet. Die Geschwindigkeitskonstante K
bestimmt die Anfangssteigung der Kornwachstumskurve (Abbildung 6.5a), wa¨hrend deren
Kru¨mmung durch den Wachstumsexponenten n gesteuert wird (Abbildung 6.5b).
Ein sehr schnelles anfa¨ngliches Kornwachstum fu¨hrt also zu einer sehr großen Geschwin-
digkeitskonstante. Dadurch ist jedoch auch eine starke Da¨mpfung des Kurvenverlaufs durch
einen entsprechend großen Wachstumsexponenten no¨tig, um ab dem mittleren Bereich fu¨r ein
deutliches Abflachen des Kurvenverlaufs zu sorgen, das fu¨r eine Anna¨herung der mittleren
Korngro¨ße an den Maximalwert notwendig ist. Gleiches gilt auch umgekehrt, d. h. ist auf-
grund einer Kornwachstumshemmung eine starke Da¨mpfung erforderlich, bedingt der hohe
Wert des Wachstumsexponenten eine große Geschwindigkeitskonstante.
Das Produkt von K und n beschreibt somit gewissermaßen die ”Eckigkeit“ des Kur-
venverlaufs. Demnach zeigen alle Proben ein starkes anfa¨ngliches Wachstum, das mit der
Zeit zunehmend verflacht. Der Wachstumsexponent nimmt Werte zwischen 0,6(3,5) (Probe
Sm10Mg90 bei 600 °C) und 19,2(2) (Probe Sm100 bei 800 °C) an und liegt damit weit entfernt
vom theoretischen Wert 2, wie er fu¨r das Modell von Burke und Turnbull gelten sollte.
Eine tiefgreifendere Auswertung der Geschwindigkeitskonstanten zur Bestimmung von
Aktivierungsenergien scheitert an der fehlenden Vergleichbarkeit, da die physikalische Einheit
von K eine Funktion von n ist. Die Anpassung mu¨ßte fu¨r alle Messungen mit einer Art von
mittlerem Wachstumsexponenten durchgefu¨hrt werden, was angesichts der Bandbreite der
Werte kein praktikables Vorgehen ist.
6.1.3 Beschreibung des Kornwachstumverhaltens mit Modell 3
Mit Modell 3 ko¨nnen die Daten weniger flexibel angepaßt werden als mit Modell 1, da von den
Parametern d0, dm und K nur letzterer Einfluß auf die Kru¨mmung der Kornwachstumskurve
hat. Da jedoch die Einheit von K in diesem Fall keine Funktion der anderen Parameter ist,
kann hier die Aktivierungsenergie des Kornwachstums Ea bestimmt werden.
Die Geschwindigkeitskonstante entha¨lt den atomaren Diffusionskoeffizienten und weist
















Durch geeignetes Umstellen und Logarithmieren ergibt sich eine Darstellung von Glei-
chung 6.1, die fu¨r einen Arrhenius-Plot geeignet ist:








Nach Gleichung 6.2 entspricht die Auftragung von ln(KT ) gegen 1/T einer Geradenglei-
chung vom Typ y=mx+ b mit m=−Ea/k (Abbildung 6.6). Es ist zu beachten, daß es sich
bei der so berechneten Aktivierungsenergie um einen effektiven Wert handelt, der lediglich
ein Maß fu¨r das makroskopische Kornwachstumsverhalten sein kann. Auf der mikroskopischen
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Abbildung 6.4: (a) Geschwindigkeitskonstanten K und (b) Wachstumsexponenten n aus den
Anpassungen der Kornwachstumskurven mit Modell 1.















































Abbildung 6.5: Einfluß (a) der Geschwindigkeitskonstante K und (b) des Wachstumsexpo-
nenten n auf den Kurvenverlauf von Modell 1.
Ebene u¨berlagern sich eine Vielzahl von atomaren Einzelprozessen, die je eine bestimmte Ak-
tivierungsenergie aufweisen und deren Einfluß insbesondere von der Temperatur abha¨ngig
ist.
Die experimentellen Daten des Wachstums von Sm2O3 (Proben Sm100 bis Sm10Mg90)
entsprechen im untersuchten Temperaturbereich sehr gut dieser Geradengleichung. Die Da-
ten von MgO (Probe Mg100), die einen weiteren Temperaturbereich abdecken, zeigen eine
etwas gro¨ßere Streuung. Im Sinne einer effektiven Aktivierungsenergie lassen sie sich jedoch
ebenfalls gut durch eine einzelne Gerade beschreiben. Eine alternative Unterteilung in ver-
schiedene Temperaturbereiche, denen je eine Gerade zuzuordnen wa¨re, erschiene dagegen eher
willku¨rlich.
Die aus den Geradensteigungen berechneten Aktivierungsenergien sind in Abbildung 6.7
dargestellt. Fu¨r das Kornwachstum von Sm2O3 ist kein klarer Trend von Ea mit steigendem
MgO-Anteil zu erkennen. Nachdem der Wert von Ea zuna¨chst von Probe Sm100 bis Probe
Sm70Mg30 nahezu linear um fast ein Drittel ansteigt, fa¨llt er fu¨r die beiden folgenden Proben
Sm55Mg45 und Sm40Mg60 fast auf den Anfangswert zuru¨ck. Der ansteigende Trend wird erst
von Probe Sm25Mg75 fortgesetzt, wa¨hrend bei Probe Sm10Mg90 im Rahmen der Unsicherheit
der Datenpunkte keine A¨nderung mehr festgestellt werden kann.
Die Aktivierungsenergie fu¨r das Kornwachstum von MgO in Probe Mg100 liegt gut 10%
unter dem Wert von Sm2O3 in Probe Sm100. Daraus la¨ßt sich jedoch keine Aussage daru¨ber
treffen, ob das Kornwachstum von MgO generell leichter zu aktivieren ist als das von Sm2O3.
Ein wesentlicher Faktor ist hier sicher die ausgepra¨gte Mikroporosita¨t, die die Werte in nicht
bekanntem Ausmaß beeinflußt und keine Bestimmung der intrinsischen Aktivierungsenergien
zula¨ßt.
6.2 Zustand nach 12 h bei isothermen Bedingungen
Die hohe Zeitauflo¨sung von 60 s pro Snapshot-Messung in Verbindung mit der simultanen
Datenerfassung war erforderlich, um das dynamische Verhalten der Proben im Detail un-
tersuchen zu ko¨nnen. Dadurch kommen jedoch nur der integralen Halbwertsbreite sowie der
relativen Intensita¨t von Einzelreflexen physikalische Bedeutung zu. Im Gegensatz dazu la¨ßt
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Abbildung 6.6: Arrhenius-Plots zur Bestimmung der effektiven Aktivierungsenergien Ea.
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Abbildung 6.7: Effektive Aktivierungsenergien Ea fu¨r das Kornwachstum von Sm2O3 und
MgO.
sich der Endzustand der Proben nach der Abku¨hlung auf Raumtemperatur ohne zeitliche
Einschra¨nkungen mit θ-2θ-Scans bestimmen. Die Positionen mehrerer Reflexe einer Phase
erlauben hier die Bestimmung der Zellmetrik (Gitterkonstanten und ggf. Winkel). Außerdem
kann unterschieden werden, ob die Verbreiterung der Reflexe von der mittleren Korngro¨ße
oder von Mikrodehnungen bestimmt wird, da diese Effekte auf verschiedene Weisen vom
Beugungswinkel abha¨ngen.
Fu¨r die θ-2θ-Scans wurden die Proben nicht neu auf dem Probenteller pra¨pariert, sondern
im Zustand nach Abschluß des Temperaturprogramms belassen. Diese Umsta¨nde haben ver-
schiedene Auswirkungen auf die Charakteristik der gemessenen Diffraktogramme. Die Proben
wurden in ihrem amorphen Synthesezustand in die Hochtemperaturkammer eingebaut, was
eine genaue Justierung der Probenho¨he mit Hilfe der Position eines bekannten Reflexes ver-
hinderte. Hinzu kommt der starke Massen- und damit verbundene Volumenverlust, der die
Probenho¨he im Verlauf der Messung stetig reduziert. Daraus folgt eine ungewo¨hnlich starke
Verschiebung der Diffraktogramme zu kleineren Beugungswinkeln.
Ein weiterer Effekt der thermischen Zersetzung ist ein Aufwo¨lben der zu Beginn flachen
Probe. Das Ausmaß der Wo¨lbung ist unterschiedlich stark, je nach Temperatur kann die
Probe auch in kleinere Stu¨cke zerfallen. Beides kann effektiv als drastische Erho¨hung der
Oberfla¨chenrauhigkeit betrachtet werden und beeinflußt die Intensita¨t der Reflexe. Dies ist
bei einer Rietveld-Analyse der Diffraktogramme zu beru¨cksichtigen, da hier die relativen
Intensita¨ten der Reflexe einer Phase nicht unabha¨ngig voneinander angepaßt werden, sondern
durch die Besetzung der Elementarzelle gegeben sind und einer entsprechenden Korrektur
bedu¨rfen.
Bei einigen Diffraktogrammen werden wie auch bei den HTXRD Messungen zusa¨tzliche
Reflexe beobachtet, die nicht von der Probe sondern von dem Probenteller stammen, der
hauptsa¨chlich aus Aluminiumoxid besteht. Dieser Effekt tritt um so sta¨rker auf, je ho¨her der
Anteil leichter Elemente bzw. von Phasen mit niedriger Dichte, die ein geringes Absorptions-
vermo¨gen fu¨r Ro¨ntgenstrahlung aufweisen. Durch die Schrumpfung und das Aufbrechen der
Probenoberfla¨che kann der Anteil dieser Fremdreflexe an der gemessenen Gesamtintensita¨t
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noch zunehmen, da die Ro¨ntgenstrahlung ungehindert den Probenteller trifft.
6.2.1 Williamson-Hall-Plots
Die Verbreiterung von Reflexen kann von verschiedenen Realstruktureigenschaften verursacht
werden, die von dem Ideal der unendlich ausgedehnten und absolut periodischen Kristall-
struktur abweichen. Im einzelnen sind dies eine finite Kristallitgro¨ße bzw. Stapelfehler und
Zwillinge, die die Gro¨ße der koha¨rent streuenden Doma¨nen limitieren sowie inhomogene Mi-
krodehnung, die zu einer Verteilung von Gitterparametern fu¨hrt.
Die Reflexverbreiterung durch ein begrenztes Koha¨renzvolumen zeigt dabei eine andere
Abha¨ngigkeit vom Beugungswinkel als die durch Mikrodehnung verursachte. Williamson-Hall-
Plots dienen der graphischen Darstellung dieser Abha¨ngigkeiten und ermo¨glichen im gu¨ns-
tigsten Fall eine quantitative, in jedem Fall aber eine qualitative Beurteilung der vorliegenden
Realstruktur (siehe Anhang B.2.2, S. 148).
Die Wahl der Profilfunktion entscheidet u¨ber die Art und Weise, wie sich die verschiedenen
Anteile der integralen Halbwertsbreite u¨berlagern. Fu¨r die hier untersuchten Diffraktogramme
erwies sich eine Lorentz-Funktion als am geeignetsten, da die θ-2θ-Messung mit dem ortsauf-
gelo¨sten Detektor weit auslaufende Reflexe verursacht (siehe Abbildung 3.3, S. 45). In diesem
Fall addieren sich die linear vom Streuvektor abha¨ngigen Anteile der Mikrodehnung und die
davon unabha¨ngigen Anteile der Kristallitgro¨ße (siehe Gleichung B.15, S. 148).
Williamson-Hall-Plots werden fu¨r alle Proben erstellt, die isothermen Bedingungen von
500 °C, 600 °C, 700 °C und 800 °C ausgesetzt waren. Dazu werden die Reflexe unabha¨ngig
voneinander angepaßt und die um den Anteil der instrumentellen Verbreiterung korrigierten
integralen Halbwertsbreiten βQ gegen den Streuvektor Q aufgetragen (Abbildung 6.8). Im
Fall der kubischen Phase von Sm2O3 werden die sechs sta¨rksten Reflexe ausgewertet, die zu-
sammen mehr als 80% der Gesamtintensita¨t ausmachen und einen mo¨glichst großen Bereich
von Streuvektoren abdecken. Eine Ausnahme bildet Probe Sm10Mg90 nach der Temperatur-
behandlung bei 500 °C, bei der die beiden schwachen Reflexe mit den gro¨ßten Streuvektoren
nicht vorhanden sind. Fu¨r die Analyse von kubischem MgO stehen nur drei Reflexe in einem
kleineren Bereich von Streuvektoren zur Verfu¨gung. Bei Probe Mg100 ko¨nnen nach der Tem-
peraturbehandlung bei 500 °C sogar nur zwei Reflexe fu¨r die Erstellung des Williamson-Hall-
Plots herangezogen werden, da der erste noch sehr breite Reflex mit dem kleinsten Streuvektor
von einem sehr starken Reflex des Probentellers u¨berlagert ist und daher nicht zuverla¨ssig
ausgewertet werden kann.
Sowohl die einphasigen Proben Sm100 und Mg100 als auch die Phasengemische zei-
gen a¨hnliche Williamson-Hall-Plots mit nahezu identischer Temperaturentwicklung. Alle Da-
tensa¨tze lassen sich sinnvoll mit einer Geradengleichung des Typs y=mx + b beschreiben,
wobei die Qualita¨t der Anpassung mit steigender Temperatur zunimmt. Der Wert des y-Ach-
senabschnitts, der dem Kehrwert der Kristallitgro¨ße entspricht, wird aufgrund der Wachs-
tumsprozesse mit steigender Temperatur kleiner.
Die Geradensteigung ist gleich dem zweifachenWert der Mikrodehnung. Tendenziell nimmt
das Ausmaß der Mikrodehnung mit steigender Temperatur und entsprechend steigender Kris-
tallitgro¨ße ab. Interessanterweise ist diese Abnahme bei den Proben Sm100, Sm40Mg60,
Sm25Mg75, Sm10Mg90 sowie Mg100 stetig, wa¨hrend die Mikrodehnung der Proben Sm85Mg15,
Sm70Mg30 und Sm55Mg45 von 500 °C auf 600 °C zuna¨chst in nicht unerheblichem Maß zu-
nimmt und erst dann abfa¨llt. Fu¨r Probe Sm85Mg15 scheint dieses Verhalten glaubwu¨rdig, da



















































































































































Abbildung 6.8: Williamson-Hall-Plots zur Bestimmung der Anteile von Kristallitgro¨ße und
Mikrodehnung.
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stimmung der Geradengleichung mo¨glich ist. Die Streuung der entsprechenden Datenpunkte
von Probe Sm70Mg30 und Probe Sm55Mg45 ist hingegen sehr viel gro¨ßer. Wu¨rde man jeweils
den letzten Datenpunkt mit dem ho¨chsten Streuvektor bei der Anpassung nicht beru¨cksich-
tigen, erhielte man sehr a¨hnliche Werte wie fu¨r 500 °C.
Es bleibt festzuhalten, daß die gemessenen Reflexverbreiterungen im wesentlichen auf klei-
ne Kristallitgro¨ßen zuru¨ckzufu¨hren sind. Dies kann anhand der großen Werte der y-Achsen-
abschnitte und der vergleichsweise kleinen Steigungen eindeutig gezeigt werden. Lediglich im
unteren Temperaturbereich von 500 °C und 600 °C haben Mikrodehnungen einen etwas gro¨ße-
ren Einfluß. Die tendenzielle Abnahme der Mikrodehnungen mit steigender Kristallitgro¨ße
kann mit Gitterrelaxationen an Korngrenzen erkla¨rt werden, deren relativer Anteil in Bezug
auf ungesto¨rte Bereiche des Kristallgitters mit steigender Kristallitgro¨ße abnimmt. Zusa¨tz-
lich ko¨nnen Gitterverzerrungen bei ho¨heren Temperaturen leichter durch Diffusion abgebaut
werden. Eine Ursache fu¨r solche Gitterverzerrungen ko¨nnten im Fall der Phasengemische lo-
kale Bereiche sein, in denen die Entmischung noch nicht abgeschlossen ist. Eine statistische
und ra¨umlich homogene Mischkristallbildung scheidet als Erkla¨rung aus und wa¨re fu¨r dieses
System thermodynamisch auch nicht zu erwarten. Die daraus resultierende homogene Gitter-
verzerrung wu¨rde nur zu einem vera¨nderten Gitterparameter und nicht zu einer Verteilung
desselben fu¨hren.
6.2.2 Rietveld-Analysen
Die Rietveld-Analysen dienen dazu, aus einem Diffraktogramm mo¨glichst viele physikalische
Informationen u¨ber die Probe zu gewinnen. Dazu wird das Diffraktogramm auf der Grund-
lage von Strukturdaten simuliert. Durch die Anpassung verschiedener Parameter, die die
Realstruktur der verschiedenen Phasen beschreiben, wird schließlich eine optimale U¨berein-
stimmung von Simulation und Experiment erreicht (siehe Anhang B.2.3, S. 149 ff.).
Die wesentliche Realstruktureigenschaft ist im vorliegenden Fall die Kristallitgro¨ße, de-
ren maßgeblicher Einfluß mit Hilfe der Williamson-Hall-Plots bewiesen wurde. Die Lagen
der Reflexe einer Phase, die bei der Rietveld-Analyse im Gegensatz zur Einzelreflex-Analyse
korreliert sind, erlauben eine Bestimmung der Gitterparameter bzw. des Volumens der Ele-
mentarzelle. Die relativen Anteile der kristallinen Phasen sind durch die Skalierungsfaktoren
gegeben, die die berechneten Strukturfaktoren bzw. Intensita¨ten mit den experimentellen
Werten in U¨bereinstimmung bringen.
Die Durchfu¨hrung der Rietveld-Analysen erfolgt fu¨r alle Proben nach einem einheitli-
chen Prinzip, um die Vergleichbarkeit der Ergebnisse zu gewa¨hrleisten. Die gera¨tespezifi-
schen Parameter wurden zuvor anhand der Messung eines Gro¨ßenstandards∗ bei identischen
Bedingungen bestimmt. Der Untergrund wird durch ein Polynom vierter Ordnung und die
Nullpunktverschiebung durch eine variable Probenho¨he angepaßt. Die Strukturdaten der re-
levanten Phasen werden aus Tabelle 2.3 und Tabelle 2.4 (S. 26) sowie Tabelle 2.5 (S. 29)
u¨bernommen.
Bei der Anpassung der Realstruktur der einzelnen Phasen wird neben der Zellmetrik
nur die Kristallitgro¨ße beru¨cksichtigt. Der geringe Einfluß von Mikrodehnungen ist zu ver-
nachla¨ssigen. Diese Entscheidung wird durch die Ergebnisse der Williamson-Hall-Plots ge-
rechtfertigt. Hinzu kommt, daß die relativen Intensita¨ten der Reflexe nicht gleichma¨ßig u¨ber
den gesamten Bereich des Streuwinkels verteilt sind, sondern sich im niedrigen bis mittleren
∗LaB6, SRM 660a, National Institute of Standards & Technology, Gaithersburg, Maryland, USA
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Abbildung 6.9: Rietveld-Analyse von Probe Sm25Mg75 nach 12 h bei 600 °C in stehender
Luftatmospha¨re. Der isotrope Temperaturfaktor ist fu¨r alle Atompostionen aller Phasen auf
den Wert 1 gesetzt (Reflexe des Probentellers sind nicht einzeln dargestellt).
Bereich konzentrieren. Bei der Anpassung spielen die schwachen Reflexe bei hohen Winkeln,
die fu¨r die Unterscheidung der Ursache der Reflexverbreiterung wichtig sind, nur eine un-
tergeordnete Rolle. Der Effekt der Kristallitgro¨ße la¨ßt sich in vielen Fa¨llen allein durch eine
Lorentz-Funktion beschreiben. Ein zusa¨tzlicher Gauß-Anteil wird nur dann beru¨cksichtigt,
wenn der Fehler des entsprechenden Parameters nicht gro¨ßer als dessen Wert ist.
Im ersten Schritt der Rietveld-Analyse werden entsprechend folgende Parameter angepaßt:
• Untergrund (5 Parameter)
• Probenho¨he (1 Parameter)
• Skalierungsfaktor (1 Parameter pro Phase)
• Zellmetrik (Gitterparameter und ggf. Winkel, 1–4 Parameter pro Phase)
• Kristallitgro¨ße (Lorentz-Anteil und ggf. Gauß-Anteil, 1 oder 2 Parameter pro Phase)
Sto¨rende Reflexe des Probentellers, die im Prinzip als Teil des Untergrundes betrachtet
werden ko¨nnen, werden mit Hilfe unabha¨ngiger Lorentz-Funktionen (je 1 Parameter fu¨r Posi-
tion, Intensita¨t und Halbwertsbreite) simultan angepaßt. In Abbildung 6.9 ist beispielhaft die
Anpassung von Probe Sm25Mg75 nach 12 h bei 600 °C gezeigt. Es werden zwei Phasen beru¨ck-
sichtigt, kubisches Sm2O3 (Raumgruppe Ia−3) sowie kubisches MgO (Raumgruppe Fm−3m).
Der Differenzplot zeigt deutlich, daß zwar alle probenspezifischen Reflexe durch diese Phasen
erkla¨rt werden ko¨nnen, jedoch eine systematische Korrektur der Intensita¨ten notwendig ist.
Die Intensita¨ten der Reflexe berechnen sich prima¨r aus dem Quadrat des Betrags des Struktur-
faktors, ko¨nnen aber von zusa¨tzlichen Faktoren beeinflußt sein (siehe Gleichung B.17, S. 149).
Bei kleinen Beugungswinkeln wird die Intensita¨t durch die Anpassung u¨berscha¨tzt (negative
Differenz), wa¨hrend sie bei gro¨ßeren Winkeln unterscha¨tzt wird (positive Differenz).
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Abbildung 6.10: Rietveld-Analyse von Probe Sm25Mg75 nach 12 h bei 600 °C in stehen-
der Luftatmospha¨re. Der isotrope Temperaturfaktor ist fu¨r alle Atompostionen aller Pha-
sen gleichgesetzt und auf den Wert −1,67(3) angepaßt (Reflexe des Probentellers sind nicht
einzeln dargestellt).
Die beno¨tigte winkelabha¨ngige Korrektur kann durch eine Anpassung des Absorptions-
faktors, der bei der Bragg-Brentano-Geometrie eine Funktion der Oberfla¨chenrauhigkeit ist,
oder des isotropen Temperaturfaktors erreicht werden. Beide Parameter sind stark korreliert,
da sie in entgegengesetzter Richtung wirken und sich sogar aufheben ko¨nnen. Somit kann nur
einer der beiden sinnvoll angepaßt werden. In einem zweiten Schritt wird ein gemeinsamer
isotroper Temperaturfaktor fu¨r alle Atompositionen aller Phasen, der im ersten Schritt jeweils
auf den Wert 1 gesetzt ist, angepaßt. Dadurch verliert der isotrope Temperaturfaktor zwar
seine physikalische Bedeutung, aber durch die einheitliche Da¨mpfung der Intensita¨t bleiben
die Verha¨ltnisse der Skalierungsfaktoren und damit die relativen Anteile der Phasen erhalten.
Durch die Anpassung des isotropen Temperaturfaktors auf einen Wert von −1,67(3) ergibt
sich eine deutlich geringere Differenz zwischen gemessenen und berechneten Intensita¨ten (Ab-
bildung 6.10).
Die Phasenanteile werden zu 72,7(7)Gew.-% Sm2O3 und 27,3(7)Gew.-% MgO berechnet.
Vor der Anpassung des isotropen Temperaturfaktors sind die Phasenanteile mit 73,6(6)Gew.-%
bzw. 26,4(6)Gew.-% fast identisch. Fu¨r diese Probe ist das Ergebnis in sehr guter U¨berein-
stimmung mit den realen Werten von 74,3(3)Gew.-% bzw. 25,7(3)Gew-.%. Je geringer der
MgO-Anteil, desto ungenauer lassen sich die Phasenanteile mit Hilfe der Rietveld-Analysen
bestimmen (siehe Abbildung 6.16, S. 92).
Die an diesem Beispiel beschriebene Vorgehensweise kann erfolgreich auf alle Proben und
Temperaturen u¨bertragen werden. Individuelle Verbesserungen der Anpassungen, die in ein-
zelnen Fa¨llen mo¨glich sind, werden nicht durchgefu¨hrt. Auf diese Weise ko¨nnen mit einer
minimalen Anzahl an Parametern konsistente Ergebnisse bei maximaler Vergleichbarkeit er-
zielt werden.
Systematische Differenzen zwischen gemessenem und berechnetem Diffraktogramm sind
nur bei samariumhaltigen Proben nach den HTXRD Messungen bei 500 °C zu finden (Abbil-
dung 6.11). Es ist eine zusa¨tzliche Nebenphase zu erkennen, die um so sta¨rker in Erscheinung
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Abbildung 6.11: Ausschnitte der Rietveld-Analysen von samariumhaltigen Proben nach 12 h
bei 500 °C in stehender Luftatmospha¨re. In dem gezeigten Winkelbereich sind Nebenphasen
zu erkennen, die bei ho¨heren Temperaturen nicht mehr auftreten.
tritt, je mehr Samarium in der Probe enthalten ist.
Die thermische Zersetzung von Samariumcitrat und Magnesiumcitrat an Luft zu den ent-
sprechenden Metalloxiden verla¨uft u¨ber mehrere Zwischenstufen. Die Bildung von Magnesi-
umcarbonat (MgCO3) wird bei 452 °C beobachtet, das kurz darauf bei 465 °C zu MgO zersetzt
wird [115]. Entsprechend wird bei Probe Mg100 keine Nebenphase beobachtet. Im Verlaufe
der Oxidation von Samariumcitrat wird bei 405 °C Samariumcarbonat (Sm2(CO3)3) gebil-
det, daß bei 502 °C direkt zu Sm2O3 umgesetzt werden kann [75]. Es besteht jedoch auch
die Mo¨glichkeit, daß in einem weiteren Zwischenschritt zuna¨chst das Dioxymonocarbonat
Sm2O2CO3 entsteht [168]. Die Dioxymonocarbonate der Seltenerdelemente ko¨nnen in drei
polymorphen kristallinen Formen vorliegen, die als Typ I (tetragonal), Typ Ia (monoklin)
und Typ II (hexagonal) bezeichnet werden [169]. Die Zersetzungstemperatur von Sm2O2CO3
liegt abha¨ngig von Atmospha¨re und Heizrate zwischen 675 °C und 760 °C, erst dann entsteht
Sm2O3 (siehe [77, 170] und darin genannte Referenzen).
Auch wenn eine Identifizierung der Nebenphase nicht eindeutig mo¨glich ist, kann eine Form
von Sm2O2CO3 als sehr wahrscheinlich angenommen werden. Die Anteile der Nebenphase sind
gering, also wird Sm2O3 u¨berwiegend direkt gebildet. Bei ho¨heren Temperaturen taucht die
Nebenphase nicht mehr auf.
Kristallitgro¨ße, kristallographische Dichte und Phasenumwandlung von Sm2O3
Die Entwicklung der Kristallitgro¨ßen von kubischem Sm2O3 in Abha¨ngigkeit von Probenzu-
sammensetzung und Temperatur ist in Abbildung 6.12 gezeigt. Bei niedrigeren Temperaturen
von 500–700 °C hat bereits ein Anteil von 15mol% MgO einen geringfu¨gig wachstumshem-
menden Einfluß auf kubisches Sm2O3. Eine weitere Erho¨hung des MgO-Anteils auf bis zu
45mol% stabilisiert die Endkorngro¨ße lediglich auf gleichem Niveau. Erst ab 40mol% ko¨nnen
noch kleinere Endkorngro¨ßen erzielt werden.
Bei 800 °C genu¨gen 15mol% MgO nicht fu¨r eine merkliche Kornwachstumshemmung. Eine
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Abbildung 6.12: Kristallitgro¨ßen von kubischem Sm2O3 nach 12 h Sinterzeit in stehender
Luftatmospha¨re.
Erho¨hung der Langzeitstabilita¨t ist erst bei 45mol% und noch sta¨rker ausgepra¨gt ab 60mol%
zu beobachten. Ab 900 °C hat bereits eine teilweise Umwandlung der kubischen zur mono-
klinen Phase von Sm2O3 stattgefunden. Im Vergleich zu den anderen Temperaturschritten
steigt die Endkorngro¨ße von 800 °C auf 900 °C sprunghaft an. Die Ursache dafu¨r kann der
Hedvall-Effekt [167] sein, der ein versta¨rktes Kornwachstum aufgrund von erho¨hter Diffusion
wa¨hrend einer rekonstruktiven Phasenumwandlung vorhersagt. Die Kornwachstumshemmung
scheint hier, abgesehen von Probe Sm70Mg30, kontinuierlich mit dem MgO-Anteil zuzuneh-
men. Die Abweichung von Probe Sm70Mg30 vom allgemeinen Trend kann Ausdruck einer
U¨berlagerung anderer wachstumshemmender Faktoren, im vorliegenden Fall der Mikroporo-
sita¨t, sein. A¨hnliches gilt fu¨r die Meßreihe bei 1000 °C, wobei hier zu beachten ist, daß der
Anteil der kubischen Phase von Sm2O3 bereits sehr gering ist. Das erschwert die Bestimmung
der Reflexbreiten bzw. Kristallitgro¨ßen, was sich in gro¨ßeren Fehlerbalken niederschla¨gt.
Zusammenfassend kann gesagt werden, daß bei niedrigen Temperaturen nur eine schwache
Abha¨ngigkeit besteht zwischen der Endkorngro¨ße von Sm2O3 und dem MgO-Anteil. Erst mit
steigender Temperatur nimmt die Bedeutung von MgO fu¨r die Stabilisierung einer bestimmten
Endkorngro¨ße zu.
Mit Hilfe des Gitterparameters und der Besetzung der Elementarzelle la¨ßt sich die kristal-
lographische Dichte von kubischem Sm2O3 berechnen (Abbildung 6.13). Eine niedrige Dichte
bedeutet einen großen Gitterparameter, da die Besetzung der Elementarzelle nicht angepaßt
wird und deren Masse somit konstant ist. Es ist eine deutliche Abha¨ngigkeit sowohl von der
Probenzusammensetzung als auch von der Temperatur zu erkennen. Die Dichte nimmt nur
bei niedrigen MgO-Anteilen bzw. hohen Temperaturen einen konstanten Wert an, der rund
3% unter dem Bulkwert liegt. Die niedrigsten Dichten werden fu¨r MgO-Konzentrationen von
10–40mol% und Temperaturen von 500 °C und 600 °C gemessen. Dies ist der gleiche Bereich,
in dem auch die kleinsten Endkorngro¨ßen von unter 10 nm beobachtet werden.
Das bedeutet, daß ein durchschnittliches Korn der kubischen Phase von Sm2O3 im Durch-
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Abbildung 6.13: Dichten der kubischen Phase von Sm2O3 nach 12 h Sinterzeit in stehender
Luftatmospha¨re (Bulkwert: 7,31 g/cm3).
noskaligen Schichten oder Partikeln ist ein bekanntes Pha¨nomen, das sowohl eine Kontraktion
als auch eine Expansion von oberfla¨chennahen Netzebenenabsta¨nden zur Folge haben kann
[171]. Geht man davon aus, daß die ersten zwei bis drei Netzebenenabsta¨nde betroffen sind,
ergibt sich bei einer Kristallitgro¨ße von 10 nm bereits ein von Gitterrelaxation betroffenes
Volumen von rund 90%. Eine solche Konfiguration ha¨tte enorme Mikrodehnungen am U¨ber-
gang zwischen der relaxierten Schale und dem unrelaxierten Kern zur Folge. Es ist realisti-
scher anzunehmen, daß sich im gesamten Volumen ein mittlerer, vom Bulkwert verschiedener
Gitterparameter einstellt und die Mikrodehnungen so zum Teil kompensiert werden. Im vor-
liegenden Fall handelt es sich um eine Expansion des Gitterparameters, wie sie in a¨hnlichem
Maße auch fu¨r nanokristallines MgO nachgewiesen werden konnte [172]. Diese Interpretation
erha¨lt Unterstu¨tzung von den Williamson-Hall-Plots, die nur bei niedrigen Temperaturen und
dort insbesondere bei hohem MgO-Anteil einen gewissen Anteil von Mikrodehnung erkennen
lassen (vgl. Abbildung 6.8).
Der Beginn und das Ausmaß der Phasenumwandlung von kubischem zu monoklinem
Sm2O3 ha¨ngt ebenfalls vom MgO-Anteil ab (Abbildung 6.14). Reines Sm2O3 sowie Pha-
senmischungen mit bis zu 25mol% MgO beginnen zwischen 800 °C und 900 °C umzuwandeln.
Der Anteil der monoklinen Phase nach 12 h bei 900 °C ist um so gro¨ßer, je mehr MgO in der
jeweiligen Probe vorhanden ist. Bei Probe Sm10Mg90 kann eine Phasenumwandlung bereits
ab 700 °C beobachtet werden, die zudem bei ho¨heren Temperaturen ein gro¨ßeres Ausmaß
erreicht. Bisher wurde gezeigt, daß eine hohe MgO-Konzentration die Bildung kleiner Kris-
tallite von Sm2O3 mit niedriger kristallographischer Dichte begu¨nstigt. Dieser Umstand hat
eine Erho¨hung der freien Entahlpie der kubischen Phase zur Folge, wodurch sich die Aktivie-
rungsbarriere fu¨r die Umwandlung in die monokline Phase verringern kann.
Die Stabilisierung der Kristallitgro¨ßen durch MgO gestaltet sich fu¨r die monokline Phase
noch effektiver als fu¨r die kubische. In Abbildung 6.15 werden die Gro¨ßen der kubischen und
monoklinen Kristallite verglichen, die je nach Probenzusammensetzung im Temperaturbereich
von 700 °C bis 1000 °C koexistieren. Bei Probe Sm10Mg90, die als einzige schon ab 700 °C
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Abbildung 6.14: Relative Anteile der kubischen Phase von Sm2O3 nach 12 h Sinterzeit in
stehender Luftatmospha¨re.
eine Phasenumwandlung zeigt, ist bei allen Temperaturen fast keine Differenz zwischen den
Endkorngro¨ßen der kubischen und der monoklinen Phase festzustellen. Mit abnehmender
MgO-Konzentration steigt auch die Endkorngro¨ße der monoklinen Phase an, allerdings ist
das Wachstum im Vergleich zur kubischen Phase sehr viel sta¨rker ausgepra¨gt. Im Extremfall
von reinem Sm2O3 sind monokline Ko¨rner im Durchschnitt zweieinhalb- bis dreimal so groß
wie kubische.
Dieses Verhalten la¨ßt sich mit dem Dispersionsgrad von Sm2O3 erkla¨ren. Bei einem großen
MgO-Anteil sinkt die Wahrscheinlichkeit, daß zwei oder mehr Ko¨rner der zuna¨chst kubischen
Phase von Sm2O3 direkt aneinanderstoßen und eine gemeinsame Korngrenze bilden. Bei der
Phasenumwandlung kann ein isoliertes Korn nicht weiter wachsen, da es trotz der erho¨hten
Diffusion keine Mo¨glichkeiten gibt, bestehende Phasengrenzen abzubauen.
Die Anzahl der isolierten Ko¨rner nimmt mit sinkender MgO-Konzentration ab. In Be-
reichen, in denen mehrere Ko¨rner der gleichen Phase zusammenstoßen, kann es im Zuge
der Phasenumwandlung zu Rekristallisationsprozessen kommen. Die neu gebildete monokline
Phase wa¨chst dabei u¨ber die Korngrenzen der kubischen Phase hinweg und hinterla¨ßt im Ex-
tremfall ein einzelnes Korn. Das Ausmaß des Hedvall-Effekts la¨ßt sich also durch Einbringen
der nichtmischbaren Zweitphase deutlich vermindern.
Phasenanteil und Kristallitgro¨ße von MgO
Die Bestimmung des Phasenanteils von MgO gestaltet sich aufgrund der bereits angespro-
chenen Problematik als schwierig (siehe Kapitel 5.2, S. 66). Wie auch bei der Auswertung
von Einzelreflexen behindern die niedrigen Strukturfaktoren von MgO in Verbindung mit
der U¨berlappung von Reflexen eine Bestimmung der Eigenschaften dieser Phase durch die
Rietveld-Analyse. Eine zuverla¨ssige Aussage ist nur bei sehr hohen MgO-Konzentrationen
oder hohen Temperaturen mo¨glich, sprich wenn der Anteil an der Gesamtintensita¨t hoch ist
oder sich vergleichsweise scharfe Reflexe deutlich vom Untergrund abheben.
Die Vertrauenswu¨rdigkeit der Anpassungen wird durch einen Vergleich mit den tatsa¨chli-
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Abbildung 6.15: Vergleich der Kristallitgro¨ßen von kubischem und monoklinem Sm2O3 nach
12 h Sinterzeit in stehender Luftatmospha¨re.
chen Zusammensetzungen u¨berpru¨ft, wie sie mit Hilfe von optischer Emissionsspektroskopie
mit induktiv gekoppeltem Plasma (ICP-OES) bestimmt wurden (siehe Tabelle 4.1, S. 50).
Die graphische Darstellung dieses Vergleichs in Abbildung 6.16 verdeutlicht, daß eine gute
U¨bereinstimmung der Ergebnisse prima¨r eine Frage der Menge von MgO ist. Eine MgO-
Konzentration von mehr als 60mol% kann praktisch bei allen Sintertemperaturen gut durch
Rietveld-Analysen bestimmt werden. Niedrigere Konzentrationen mit einem minimalen Limit
von 30mol% erfordern dagegen Sintertemperaturen von 1000 °C, um fu¨r eine Lokalisierung
der Intensita¨t der von MgO gestreuten Strahlung in scharfen Reflexen zu sorgen.
Entsprechend eingeschra¨nkt gestaltet sich auch die Analyse der Endkorngro¨ßen (Abbil-
dung 6.17). Obwohl mit steigender Sintertemperatur ein genereller Trend hin zu gro¨ßeren
Ko¨rnern erkennbar ist, ist die Abha¨ngigkeit von der Sm2O3-Konzentration nicht eindeu-
tig. Wie im umgekehrten Fall sollte eigentlich auch Sm2O3 einen kornwachstumshemmen-
den Einfluß auf MgO haben. Ein solcher Effekt ist beim Sprung von 100mol% MgO auf
90mol% fu¨r alle Temperaturen mit Ausnahme von 900 °C zu beobachten. Fu¨r ho¨here Sm2O3-
Konzentrationen ist das Verhalten ab 800 °C und besonders bei 900 °C und 1000 °C jedoch
vo¨llig uneinheitlich.
6.2.3 Transmissionselektronenmikroskopische Untersuchungen
Durch die Kombination von acht verschiedenen Probenzusammensetzungen und sechs iso-
thermen Bedingungen standen nach den HTXRD Messungen insgesamt 48 Proben fu¨r die
transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen zur Verfu¨gung. Diese große Anzahl
galt es durch eine sinnvolle Auswahl auf einige Proben zu reduzieren. Die Proben Sm70Mg30,
Sm25Mg75 und Sm10Mg90 wurden ausgewa¨hlt, um einen mo¨glichst breiten Bereich an ver-
schiedenen Volumenanteilen von MgO abzudecken. Diese betragen 9,19 vol%, 41,48 vol% bzw.
68,01 vol%, jeweils bezogen auf die kubische Phase von Sm2O3. Diese Zusammensetzungen
wurden jeweils nach den HTXRD Messungen bei 500 °C und 800 °C untersucht. Somit wurden
drei Proben im Zustand unmittelbar nach der vollsta¨ndigen Kristallisation und drei Proben
























Abbildung 6.16: Vergleich der mittels optischer Emissionsspektroskopie mit induktiv ge-
koppeltem Plasma (ICP-OES) bestimmten MgO-Anteile mit den Phasenanteilen aus den
Rietveld-Analysen (zur besseren U¨bersicht sind keine Fehlerbalken dargestellt, die absoluten
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Abbildung 6.17: Kristallitgro¨ßen von MgO nach 12 h Sinterzeit in stehender Luftatmospha¨re.
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im fortgeschrittenen Wachstumsstadium, aber vor der Phasenumwandlung von kubischem zu
monoklinem Sm2O3 untersucht.
Hellfeldaufnahmen
Einen ersten Eindruck u¨ber den Zustand der temperaturbehandelten Proben liefern Hellfeld-
aufnahmen, die bei kleiner Vergro¨ßerung erstellt wurden (Abbildung 6.18). Die Hohlkugeln
befinden sich nach den HTXRD Messungen bei 500 °C in weitgehend intaktem Zustand. Dies
ist insofern nicht selbstversta¨ndlich, als daß die Pulver zuvor in den Probenteller gepreßt wur-
den, wa¨hrend der folgenden HTXRD Messungen einen betra¨chtlichen Massenverlust erlitten
haben und anschließend fu¨r die transmissionselektronenmikroskopischen Untersuchungen mit
Hilfe von Ultraschall in Methanol dispergiert wurden. Die Hohlkugeln verfu¨gen also gemes-
sen an dem kleinen Verha¨ltnis von Schalendicke zu Kugeldurchmesser u¨ber eine beachtliche
mechanische Stabilita¨t.
Ein direkter Vergleich mit dem rasterelektronenmikroskopisch untersuchten Zustand der
Proben nach der Synthese (siehe Abbildung 4.1 und Abbildung 4.2, S. 52 f.) wird durch
die transparente Erscheinung der Hohlkugeln im energiereicheren Elektronenstrahl des TEM
erschwert. Es zeigt sich jedoch, daß die Kugelschalen trotz des Massenverlusts zumindest bei
kleiner Vergro¨ßerung noch dicht erscheinen. Der Massenverlust ko¨nnte zum Teil durch eine
Schrumpfung des mittleren Kugeldurchmesser kompensiert werden, fu¨hrt aber auch zu einem
Anstieg der Mikroporosita¨t, die je nach Probenzusammensetzung bei ca. 500 °C ihr Maximum
erreicht (siehe Abbildung 6.26, S. 102 und Abbildung 6.27, S. 104).
Nach den HTXRD Messungen bei 800 °C sind hingegen deutliche Vera¨nderungen der Ku-
gelschalen zu erkennen. Es haben sich im Verlauf der Sinterprozesse Lo¨cher gebildet, die die
mechanische Stabilita¨t deutlich reduzieren und den teilweisen Bruch der Hohlkugeln zur Folge
haben. Die Bildung der Lo¨cher zeigt, daß entweder vergro¨bernde Sintermechanismen dominie-
ren, oder aber die Schrumpfung des mittleren Kugeldurchmessers nicht mit der Verdichtung
der Kugelschalen mithalten kann.
Elektronenenergieverlust-Spektroskopie
Genaue Informationen u¨ber die chemische Elementverteilung innerhalb der Kugelschalen
konnten mit Hilfe der EELS Untersuchungen erhalten werden. Die lateralen Verteilungen
der Elemente Samarium und Magnesium wurden abgebildet und miteinander verglichen.
Der Zustand von Probe Sm70Mg30 mit 9,19 vol% MgO nach den HTXRD Messungen bei
500 °C und 800 °C ist in Abbildung 6.19a bzw. 6.19b dokumentiert. Die Hellfeldaufnahme bei
500 °C zeigt wie auch bei den anderen Proben einen klaren Beugungskontrast. Es liegen also
bereits kristalline Phasen vor, was die Ergebnisse der XRD und HTXRD Untersuchungen
besta¨tigt. Die Elementverteilungsbilder zeigen, daß MgO in Form von Ausscheidungen mit
einem Durchmesser von unter 5 nm in einer kontinuierlichen Matrix von Sm2O3 eingebettet ist.
Bei 800 °C liegen die Durchmesser der MgO-Ko¨rner zwischen 10 nm und 20 nm. Im Gegensatz
zu den Aufnahmen bei 500 °C lassen sich einzelne, nebeneinander vorliegende Sm2O3-Ko¨rner
unterscheiden, die gro¨ßer sind als die MgO-Ko¨rner. Die Korn- bzw. Phasengrenzen weisen
fast keine Kru¨mmung mehr auf, d. h. von ihnen geht nur noch wenig Triebkraft fu¨r weiteres
Kornwachstum aus.
Die ausgewogenste Zusammensetzung in Bezug auf die Volumenanteile ist bei Probe
Sm25Mg75 mit 41,48 vol% MgO zu finden. In U¨bereinstimmung mit den Ergebnissen der
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(a) Sm70Mg30 500 °C (b) Sm70Mg30 800 °C
(c) Sm25Mg75 500 °C (d) Sm25Mg75 800 °C
(e) Sm10Mg90 500 °C (f) Sm10Mg90 800 °C
Abbildung 6.18: Transmissionselektronenmikroskopische Hellfeldaufnahmen nach der
Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung (HTXRD) bei 500 °C und 800 °C in stehender Luftatmo-
spha¨re.
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(a) a) Hellfeldaufnahme, b) U¨berlagerung von
Sm-Verteilung (rot) und Mg-Verteilung (blau),
c) Sm-Verteilung, d) Mg-Verteilung
(b) a) Hellfeldaufnahme, b) U¨berlagerung von
Sm-Verteilung (rot) und Mg-Verteilung (blau),
c) Sm-Verteilung, d) Mg-Verteilung
Abbildung 6.19: Element-Maps von Probe Sm70Mg30 mit Elektronenenergieverlust-
Spektroskopie (EELS) nach der Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung (HTXRD) bei (a) 500 °C
und (b) 800 °C.
Rietveld-Analyse liegt der Durchmesser der MgO-Ko¨rner bei 500 °C im Bereich von 5 nm
(Abbildung 6.20a). Die gro¨ßere Anzahldichte im Vergleich zu Probe Sm70Mg30 bewirkt, daß
die MgO-Ko¨rner weniger isoliert sind und vermehrt in unmittelbarer Nachbarschaft zuein-
ander vorliegen. Das ero¨ffnet Mo¨glichkeiten fu¨r ein versta¨rktes Kornwachstum von MgO.
Tatsa¨chlich sind bei 800 °C große, in der zweidimensionalen Projektion zusammenha¨ngende
Bereiche sowohl von Sm2O3 als auch von MgO zu finden, die jeweils aus mehreren Ko¨rner be-
stehen (Abbildung 6.20b). Laut Rietveld-Analyse betra¨gt die Kristallitgro¨ße fu¨r beide Phasen
ungefa¨hr 15 nm. Der mittlere Durchmesser der im Bildbereich befindlichen Ko¨rner ist tenden-
ziell gro¨ßer und unterliegt ebenfalls einer breiten Verteilung. Die Facettierung der Ko¨rner ist
wie bei Probe Sm70Mg30 gleichbedeutend mit einer stark reduzierten Triebkraft fu¨r weiteres
Kornwachstum.
Mit 68,01 vol% entha¨lt Probe Sm10Mg90 den gro¨ßten MgO-Anteil. Die Elementverteilun-
gen und Kristallitgro¨ßen zeigen bei 500 °C keine signifikanten Unterschiede im Vergleich zu
Probe Sm25Mg75 mit niedrigerem MgO-Gehalt (Abbildung 6.21a). Beide Phasen sind klar
voneinander getrennt, durchdringen sich aber gegenseitig. In Abbildung 6.21b ist bei 800 °C
eine Phasenverteilung zu erkennen, die im Prinzip ein Spiegelbild von Probe Sm70Mg30 zeigt,
d. h. hier sind vereinzelte Sm2O3-Ko¨rner in einem Netzwerk aus MgO-Ko¨rnern dispergiert.
Der Vergleich der Hellfeldaufnahmen mit den entsprechenden Element-Maps beweist, daß
in den dunklen Bereichen vorwiegend Sm2O3 vorhanden ist, wa¨hrend MgO in den hellen Berei-
chen lokalisiert ist. Argumentiert man mit den unterschiedlichen Streuabsorptionskontrasten
der beiden Phasen, kommt man zu dem gleichen Ergebnis. Der einfallende Elektronenstrahl
wird von dem schweren, elektronenreichen Samarium wesentlich sta¨rker gestreut als von Ma-
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(a) a) Hellfeldaufnahme, b) U¨berlagerung von
Sm-Verteilung (rot) und Mg-Verteilung (blau),
c) Sm-Verteilung, d) Mg-Verteilung
(b) a) Hellfeldaufnahme, b) U¨berlagerung von
Sm-Verteilung (rot) und Mg-Verteilung (blau),
c) Sm-Verteilung, d) Mg-Verteilung
Abbildung 6.20: Element-Maps von Probe Sm25Mg75 mit Elektronenenergieverlust-
Spektroskopie (EELS) nach der Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung (HTXRD) bei (a) 500 °C
und (b) 800 °C.
(a) a) Hellfeldaufnahme, b) U¨berlagerung von
Sm-Verteilung (rot) und Mg-Verteilung (blau),
c) Sm-Verteilung, d) Mg-Verteilung
(b) a) Hellfeldaufnahme, b) U¨berlagerung von
Sm-Verteilung (rot) und Mg-Verteilung (blau),
c) Sm-Verteilung, d) Mg-Verteilung
Abbildung 6.21: Element-Maps von Probe Sm10Mg90 mit Elektronenenergieverlust-
Spektroskopie (EELS) nach der Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung (HTXRD) bei (a) 500 °C
und (b) 800 °C.
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gnesium, wodurch die samariumreichen Stellen in der Hellfeldaufnahme dunkler erscheinen.
Prinzipiell ist also eine Unterscheidung von Sm2O3 und MgO anhand des Hellfeldkon-
trasts mo¨glich, aber nicht immer eindeutig. Der Streuabsorptionskontrast ha¨ngt nicht nur
von der Ordnungszahl sondern auch von der Dicke der Probe ab. Hinzu kommt, daß Ko¨rner
verschiedener Phasen in der Probenebene u¨bereinander liegen ko¨nnen und an dieser Stelle der
zweidimensionalen Projektion einen gemischten Kontrast erzeugen.
Erga¨nzend zu den EELS Untersuchungen, die teilweise nur sehr kleine Ausschnitte zei-
gen, werden weitere Hellfeldaufnahmen bezu¨glich des Kontrasts ausgewertet. Dazu werden
die originalen Graustufen in einen Schwarz/Weiß-Kontrast umgewandelt. Der dafu¨r no¨tige
Schwellenwert ist so gewa¨hlt, daß die Fla¨che der schwarzen Bereiche dem Volumenanteil von
kubischem Sm2O3 und die Fla¨che der weißen Bereiche dem Volumenanteil von MgO entspricht
(Abbildung 6.22).
Bei einem Vergleich von Verteilung und Form der schwarzen und weißen Bereiche fu¨r die
verschiedenen Probenzusammensetzungen bei 500 °C fa¨llt auf, daß unabha¨ngig von der Pro-
benzusammensetzung MgO in globularer Form vorliegt, wa¨hrend Sm2O3 als kontinuierliche
Matrixphase den Zwischenraum auszufu¨llen scheint. Hier spiegeln sich die lokal unterschiedli-
chen thermischen Stabilita¨ten der gemischten Metall-Carboxylat-Gele wieder, die eine prima¨re
Bildung von MgO zur Folge haben. Die hohe Dispersion der MgO-Phase ist ein Anzeichen
fu¨r eine hohe Keimbildungsdichte, die ihre Ursache in der homogenen Verteilung der beiden
Metallkationen innerhalb der Carboxylat-Gele hat. Es ist ein der Ostwald-Reifung a¨hnlicher
Wachstumsprozeß anzunehmen, aus dem die globularen MgO-Ausscheidungen hervorgehen.
Bei 800 °C ist die Entmischung von Sm2O3 und MgO weiter fortgeschritten. Schwarze
und weiße Bereiche sind deutlich voneinander getrennt. Der Anteil von Phasengrenzen zwi-
schen Sm2O3 und MgO ist deutlich verringert durch das Kornwachstum beider Phasen. Die
Bildung einer Korngrenzphase durch die Benetzung der Grenzfla¨chen von Sm2O3 mit MgO
oder auch umgekehrt findet nicht statt. Die Energie von Phasengrenzen zwischen Sm2O3 und
MgO scheint also gro¨ßer zu sein als die von Korngrenzen zwischen Sm2O3 oder MgO. Mit
steigendem MgO-Anteil zeigt sich ein kontinuierlicher U¨bergang von isolierten MgO-Ko¨rnern
(Probe Sm70Mg30) u¨ber eine Konstellation, in der jedes Korn sowohl Nachbarn der gleichen
als auch der anderen Phase aufweist (Probe Sm25Mg75) bis hin zu isolierten Sm2O3-Ko¨rnern
(Probe Sm10Mg90).
6.2.4 Stickstoffadsorption
Mit Hilfe von Stickstoffadsorption konnte bereits gezeigt werden, daß die Proben im Synthese-
zustand eine ausgepra¨gte Mikroporosita¨t aufweisen, die fu¨r den Großteil der Gesamtoberfla¨che
verantwortlich ist (siehe Kapitel 4.2.2, S. 51 ff.). Ein wesentliches Merkmal von Hochtempe-
raturstabilita¨t ist der Erhalt dieser Oberfla¨che. Außerdem ko¨nnen Poren einen erheblichen
Einfluß auf das Kornwachstum als zweiten wichtigen Aspekt der Hochtemperaturstabilita¨t
haben.
Aus diesem Grund wurde der Frage nachgegangen, wieviel Oberfla¨che nach verschiedenen
Temperaturbehandlungen erhalten bleibt und ob sich Art und Anteil der Porosita¨t a¨ndern.
Ein direkter Vergleich der Eigenschaften bei verschiedenen Temperaturen und Probenzusam-
mensetzungen ist jedoch nicht ohne weiteres mo¨glich, da die Dichte der Proben von beiden
Faktoren abha¨ngt. Es wa¨re somit irrefu¨hrend, nur spezifische Oberfla¨chen und Porenvolumina
zu vergleichen, die sich auf die Masse der gemessenen Proben beziehen.
Um dieser Problematik zu entgehen, wurden spezielle Meßreihen durchgefu¨hrt. Dazu wur-
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(a) Sm70Mg30 500 °C (b) Sm70Mg30 800 °C
(c) Sm25Mg75 500 °C (d) Sm25Mg75 800 °C
(e) Sm10Mg90 500 °C (f) Sm10Mg90 800 °C
Abbildung 6.22: Transmissionselektronenmikroskopische Aufnahmen nach der
Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung (HTXRD) bei 500 °C und 800 °C in stehender Luftatmo-
spha¨re. Die originalen Graustufen sind hier in einen Schwarz/Weiß-Kontrast umgewandelt,
wobei der Schwellenwert so gewa¨hlt ist, daß die schwarzen bzw. weißen Fla¨chenanteile den




































Abbildung 6.23: α0,4-Plots von Stickstoffadsorptionsisothermen von Probe Sm100 nach Tem-
peraturbehandlungen von jeweils 2 h in stehender Luftatmospha¨re.
de eine ausreichende Menge der jeweiligen Probe im Synthesezustand in eine Meßzelle aus
Quarzglas eingewogen, ausgeheizt und gemessen. Anschließend wurde die Probe in der Meß-
zelle fu¨r 2 h einer Temperaturbehandlung in stehender Luftatmospha¨re unterzogen und erneut
ausgeheizt und gemessen. Die letztgenannten Schritte wurden fu¨r alle Temperaturen wieder-
holt, so daß alle Messungen sukzessive an einer Charge pro Probe erfolgten.
Auf diese Weise ist innerhalb einer Probenzusammensetzung eine Vergleichbarkeit der
absoluten, zu Beginn eingewogenen Oberfla¨chen und Porenvolumina gegeben. Durch eine




int, die aus der ersten Messung der Proben
im Synthesezustand folgen, ko¨nnen schließlich die relativen A¨nderungen von Probe zu Probe
verglichen werden. Die Auswertung erfolgt wie gehabt anhand von α0,4-Plots, die aus den
Adsorptionsisothermen erstellt werden (siehe Anhang B.1.2, S. 144 ff.). Die Meßreihen von
Probe Sm100 und Probe Mg100 sind beispielhaft in Abbildung 6.23 bzw. 6.24 dargestellt, die
α0,4-Plots der anderen Proben befinden sich in Anhang A, Abbildungen A.7–A.12 (S. 140 ff.).
Obwohl deutliche Unterschiede zwischen den α0,4-Plots offensichtlich sind, bleibt der fu¨r
Mikroporosita¨t charakteristische Kurvenverlauf bei allen Temperaturen erhalten. Zur Quan-
tifizierung von externer spezifischer Oberfla¨che Aext, interner spezifischer Oberfla¨che Aint
sowie dem dazugeho¨rigen spezifischen Mikroporenvolumen Vint werden die α0,4-Plots, wie in
Kapitel 4.2.2 (S. 51 ff.) beschrieben, mit zwei Geradengleichungen angepaßt (zur besseren
U¨bersicht hier nicht graphisch dargestellt).
Externe Oberfla¨che
Die spezifische externe Oberfla¨che ist als Funktion der Temperatur in Abbildung 6.25a sowie
in normierter Form in Abbildung 6.25b aufgetragen. Die Temperaturentwicklung von Aext
verla¨uft fu¨r die Proben Sm100, Sm85Mg15 und Sm70Mg30 sowohl auf der absoluten als auch
auf der relativen Skala fast identisch. Nach einer geringfu¨gigen Steigerung bricht der Wert
beim U¨bergang von 500 °C zu 600 °C ein und erreicht bei 1000 °C einen Endwert, der jeweils
bei lediglich 27(7)%, 28(5)% bzw. 18(2)% von A0ext liegt. Probe Sm55Mg45 zeigt hingegen
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Abbildung 6.24: α0,4-Plots von Stickstoffadsorptionsisothermen von Probe Mg100 nach Tem-
peraturbehandlungen von jeweils 2 h in stehender Luftatmospha¨re.
ein stabiles Verhalten bis 800 °C und einen ho¨heren Endwert, der 60(10)% von A0ext betra¨gt.
Eine signifikante Zunahme von Aext ist erstmals bei Probe Sm40Mg60 und Sm25Mg70 ab
500 °C zu beobachten. Das Maximum wird zwischen 600 °C und 700 °C erreicht, bevor Aext auf
80(10)% bzw. 90(10)% des jeweiligen Anfangswertes abfa¨llt. Der Anstieg von Aext beginnt bei
Probe Sm10Mg90 deutlich fru¨her, erreicht sein Maximum bei 600 °C und fa¨llt anschließend bis
900 °C wieder ab. Die Ursache fu¨r den erneuten Anstieg bei 1000 °C ist nicht unbedingt eine
echte Probeneigenschaft, sondern eher eine schlecht definierte Geradensteigung des α0,4-Plots
aufgrund der in diesem Bereich geringen Anzahl von Datenpunkten. Gleiches gilt fu¨r Probe
Mg100, hier ist jedoch der gesamte Temperaturbereich betroffen, so daß insgesamt eine starke
Streuung der Werte von Aext zu verzeichnen ist.
Es ist daher keine sichere Aussage u¨ber den Endwert von Aext fu¨r Probe Sm10Mg90 und
Probe Mg100 mo¨glich. Die berechneten Werte liegen bei 180(30)% bzw. 190(30)% von A0ext
und ko¨nnen im besten Fall als oberes Limit angesehen werden.
Interne Oberfla¨che und Mikroporenvolumen
Die Bestimmung der internen spezifischen Oberfla¨che der Mikroporen ist im Vergleich zur
externen Oberfla¨che mit ho¨herer Genauigkeit mo¨glich, da die α0,4-Plots sehr viel mehr Da-
tenpunkte im unteren Wertebereich enthalten. Entsprechend klein fallen die Fehlerbalken so-
wohl der internen spezifischen Oberfla¨che (Abbildung 6.26a) als auch der normierten internen
Oberfla¨che aus (Abbildung 6.26b).
Die Proben Sm100, Sm85Mg15, Sm70Mg30 und Sm55Mg45 zeigen eine kontinuierliche
Abnahme von Aint bis auf 30,0(4)%, 34,1(4)%, 29,6(5)% bzw. 26,9(3)% des jeweiligen Wertes
von A0int. Eine geringfu¨gige Zunahme von Aint ist bei Probe Sm40Mg60 und Probe Sm25Mg75
bis 400 °C zu beobachten, bevor auch hier eine Abnahme erfolgt, die auf einem etwas ho¨heren
Niveau verla¨uft und zu Endwerten von 40,3(7)% und 35,8(5)% fu¨hrt. Die Zunahme von
Aint ist bei Probe Sm10Mg90 und Mg100 wesentlich sta¨rker ausgepra¨gt und erreicht ihr






















































Abbildung 6.25: (a) externe spezifische Oberfla¨chen und (b) normierte externe Oberfla¨chen
nach Temperaturbehandlungen von jeweils 2 h in stehender Luftatmospha¨re.





















































Abbildung 6.26: (a) interne spezifische Oberfla¨chen und (b) normierte interne Oberfla¨chen
nach Temperaturbehandlungen von jeweils 2 h in stehender Luftatmospha¨re.
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geht anschließend wieder verloren, so daß bei 1000 °C Endwerte von 47,2(10)% und 36,6(7)%
erreicht werden.
Die Temperaturentwicklung des Mikroporenvolumens ist ein direktes Abbild der inter-
nen Oberfla¨che (Abbildung 6.27). Das normierte Mikroporenvolumen betra¨gt bei 1000 °C in
der Reihenfolge von Probe Sm100 bis Probe Mg100 noch 33(3)%, 39(3)%, 37(2)%, 27(3)%,
45(4)%, 37(4)%, 30(6)% bzw. 26(8)%. Das Verha¨ltnis von Aint zu Vint ist im Mittel u¨ber
den gesamten Temperaturbereich fu¨r alle Probenzusammensetzungen konstant. Daraus folgt,
daß sich die grundlegende Porengeometrie nicht vera¨ndert, sondern lediglich das Mikroporen-
volumen abnimmt.
Sobald die Proben bei 500 °C einen vollsta¨ndig kristallinen Zustand erreicht haben, sind
sinnvolle Annahmen u¨ber deren Dichte mo¨glich. Legt man die Bulkwerte der Dichten von
kubischem Sm2O3 (7,31 g/cm3) und MgO (3,576 g/cm3) zugrunde, la¨ßt sich mit Hilfe der be-
kannten Massenanteile die Dichte ρ der Proben berechnen. Der Fehler durch die Vernachla¨ssi-
gung der monoklinen Phase von Sm2O3 ist gering, da diese erst bei u¨ber 800 °C auftritt und
mit 7,68 g/cm3 nur eine geringfu¨gig ho¨here Dichte aufweist. Es ergibt sich der Anteil des







Der so berechnete Anteil des Mikroporenvolumens ist in Abbildung 6.28 gegen die Tem-
peratur aufgetragen. Auffa¨llig ist die große Bandbreite der Werte bei 500 °C und die unter-
schiedliche thermische Stabilita¨t im weiteren Temperaturverlauf. Je mehr MgO in der Probe
vorhanden ist, desto ho¨her ist der anfa¨ngliche Anteil des Mikroporenvolumens. Die Ursache
hierfu¨r ko¨nnen zum einen Unterschiede in den molekularen Strukturen der Carboxylat-Gele
sein, die von den zu komplexierenden Metallkationen abha¨ngen und die Bildung von Po-
rosita¨t durch Ausbrennen der organischen Bestandteile mitbestimmen. Zum anderen kann
unabha¨ngig davon auch eine sta¨rkere Tendenz von MgO zur Bildung von Mikroporosita¨t
vorliegen, wie sie unter Vakuumbedingungen nachgewiesen wurde [125].
Mit steigender Temperatur kommt es zu einer Angleichung der Werte, da der Anteil
des Mikroporenvolumens fu¨r die Proben Sm100 bis Sm25Mg75 bis 800 °C im wesentlichen
stabil bleibt, wa¨hrend bei Probe Sm10Mg90 und Probe Mg100 bereits eine starke Abnahme
zu erkennen ist. Es ist außerdem zu beachten, daß nicht Probe Mg100 die Maximalwerte
aufweist, sondern Probe Sm10Mg90. Es besteht also die Mo¨glichkeit, daß der Anteil des
Mikroporenvolumens als Funktion der Probenzusammensetzung ein Maximum durchla¨uft und
nicht einfach zwischen den Werten von reinem Sm2O3 und reinem MgO variiert. Um diese
Vermutung verifizieren zu ko¨nnen, mu¨ßten jedoch weitere Proben mit Zusammensetzungen
im Bereich zwischen Probe Sm25Mg75 und Probe Mg100 untersucht werden.
Abschließend stellt sich die Frage, nach welchem Mechanismus der Abbau der Mikropo-
rosita¨t vollzogen wird. Eine Vergro¨berung der Mikroporen durch Koaleszenz im Zuge der
Sinterprozesse wu¨rde bedeuten, daß ein U¨bergang von Mikro- zu Mesoporosita¨t und schließ-
lich Makroporosita¨t erfolgt, wobei letztere im Fall von Stickstoffadsorption bereits zur ex-
ternen Oberfla¨che za¨hlt. Die Bildung von Mesoporosita¨t wu¨rde sich in Form einer Hysterese
im Verlauf der Adsorptions- und Desorptionsisothermen bemerkbar machen und ha¨tte cha-
rakteristische α0,4-Plots zur Folge. Ein solches Verhalten wird u¨ber den gesamten Tempera-
turbereich fu¨r keine der Proben beobachtet. Eine Zunahme der externen Oberfla¨che findet
zwar je nach Probenzusammensetzung mehr oder weniger stark statt (Abbildung 6.25), die


















































Abbildung 6.27: (a) spezifische Mikroporenvolumina und (b) normierte Mikroporenvolumina
nach Temperaturbehandlungen von jeweils 2 h in stehender Luftatmospha¨re.
































Abbildung 6.28: Mikroporenanteile nach Temperaturbehandlungen von jeweils 2 h in stehen-
der Luftatmospha¨re.
Gesamtoberfla¨che als Summe von Aext und Aint nimmt jedoch ab. Ein direkter U¨bergang von
Mikro- zu Makroporosita¨t erscheint außerdem wenig plausibel, so daß eine Vergro¨berung der
Mikroporosita¨t das Verhalten der Proben nicht erkla¨ren kann. Die Bildung von geschlossener
Mikroporosita¨t, die durch Stickstoffadsorption nicht zuga¨nglich wa¨re, scheidet ebenfalls aus,
da die ra¨umlichen Mo¨glichkeiten hierfu¨r aufgrund der du¨nnen Hohlkugelschalen nicht gege-
ben sind und durch das Ausbrennen der flu¨chtigen Probenbestandteile eher offene Texturen
erwartet werden ko¨nnen (Abbildung 6.18).
Es mu¨ssen also zumindest bei ho¨heren Temperaturen verdichtende Diffusionsmechanismen
aktiv sein, die eine Vernichtung von Mikroporosita¨t und damit eine Steigerung der Rohdichte
zur Folge haben (vgl. Abbildung 2.1 und Tabelle 2.1, S. 6 f.).
6.3 Diskussion und Schlußfolgerung
Die Anpassung des Kornwachstumsverhaltens ist prinzipiell sowohl mit Modell 1 (keine Korn-
wachstumshemmung) als auch mit Modell 3 mo¨glich, wobei in beiden Fa¨llen markante Ab-
weichungen von den gemessenen Kornwachstumskurven festzustellen sind. Zu Beginn der
isothermen Haltezeit zeigt das mathematisch flexiblere Modell 1 eine deutlich bessere U¨ber-
einstimmung mit den experimentellen Daten, wa¨hrend das stagnierende Kornwachstum gegen
Ende der Haltezeit besser durch Modell 3 wiedergegeben wird. Die Anpassungen mit Modell 1
ergeben extrem hohe Wachstumsexponenten, die keinem Wachstumsmechanismus zugeordnet
werden ko¨nnen und lediglich zeigen, daß dieses Modell im vorliegenden Fall keine physikalische
Aussagekraft hat.
Zu a¨hnlichen Ergebnissen kamen Untersuchungen pulverfo¨rmiger Proben von nanokristal-
linem Manganoxid (Mn2O3) [173] und nanokristallinem Zinnoxid (SnO2) [174] mit Wachs-
tumsexponenten zwischen 5 und 12. In diesen Arbeiten wurde das Kornwachstum nur fu¨r
jeweils zwei Stunden untersucht, so daß die tatsa¨chlichen Endkorngro¨ßen nicht erreicht wur-
den. Eine Langzeituntersuchung des gleichen Zinnoxids fu¨r bis zu 1000 h ergab noch ho¨here
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Werte des Wachstumsexponenten von bis zu 16,6 fu¨r Pulverproben und 20,6 fu¨r Pellets,
die aus dem abflachenden Kurvenverlauf und der damit erforderlichen Da¨mpfung resultieren
[175]. Werden diese Kornwachstumskurven mit Modellen angepaßt, die eine Endkorngro¨ße
aufgrund von Kornwachstumshemmung beru¨cksichtigen, ergeben sich je nach Modell extrem
niedrige effektive Aktivierungsenergien von 32 kJ/mol bzw. 44 kJ/mol fu¨r Mn2O3 [173] und
31–47 kJ/mol fu¨r SnO2 [174, 175].
Die mit Modell 3 bestimmten effektiven Aktivierungsenergien von Sm2O3 liegen je nach
Probenzusammensetzung zwischen 65(2) kJ/mol und 111(18) kJ/mol, die von MgO in Probe
Mg100 bei 57(5) kJ/mol. Wa¨hrend fu¨r Sm2O3 keine Vergleichswerte gefunden werden konnten,
werden fu¨r MgO je nach Probeneigenschaften und Sinterbedingungen Aktivierungsenergien
zwischen 130 kJ/mol und 445 kJ/mol angegeben (siehe [110, 111, 176] und darin genann-
te Referenzen). Das Kornwachstum der spraypyrolysierten Nanokomposite scheint also von
anderen Mechanismen als der reinen Korngrenzbewegung durch Korngrenz- oder gar Gitter-
diffusion bestimmt zu sein. Nanokristalline Materialien mit einem signifikanten Anteil von
Porosita¨t zeigen ha¨ufig erho¨hte Diffusionskoeffizienten bei niedrigen Aktivierungsenergien,
die noch unterhalb der Werte fu¨r Korngrenzdiffusion liegen [177, 178]. Entscheidend ist hier
die Porosita¨t, da die Diffusion in hochdichten nanokristallinen Materialien durchaus mit den
Werten der entsprechenden konventionellen Materialien vergleichbar ist. Die Mikroporosita¨t,
von der die Hohlkugelschalen intensiv durchdrungen sind, ermo¨glicht leicht aktivierbare Ober-
fla¨chendiffusion. Es ist daher nicht verwunderlich, daß die effektive Aktivierungsenergie des
Kornwachstums von Sm2O3 zwar mit zunehmendem MgO-Anteil tendenziell ansteigt, jedoch
von Probe zu Probe starke Schwankungen festzustellen sind (Abbildung 6.7). Wa¨hrend die
Diffusion von Sm2O3 durch die Beimischung von MgO zunehmend erschwert wird, wirkt die
freie Oberfla¨che diesem Trend entgegen.
Die deutlichsten Differenzen zwischen den experimentellen Daten und dem Kurvenver-
lauf von Modell 3 sind zu Beginn der isothermen Haltezeit zu finden. Eine Erkla¨rung hierfu¨r
ko¨nnen strukturelle Relaxationen sein, wie sie fu¨r amorphes nanoskaliges Siliziumnitrid (Si3N4)
postuliert wurden, um das mit der Kristallisation einsetzende schlagartige Kornwachstum zu
erkla¨ren [179]. Die Kristallisation von Sm2O3 beginnt bei den exemplarisch fu¨r den Vergleich
der Kornwachstumsmodelle ausgewa¨hlten Proben Sm100 und Sm25Mg75 520 s bzw. 380 s vor
Erreichen der isothermen Bedingungen. Die thermische Zersetzung der Proben verla¨uft jedoch,
zumindest bei einer Heizrate von 5K/min, u¨ber einen erheblich la¨ngeren Zeitraum (vgl. Ab-
bildung 5.1a, S. 61 und Abbildung 5.2a, S. 63 bzw. Abbildungen A.1a–A.6a, S. 134 ff.). Es
ist daher anzunehmen, daß bei Erreichen der isothermen Bedingungen noch keine vollsta¨ndig
anorganischen, kristallinen Metalloxide vorliegen. Es wu¨rde damit u¨ber einen gewissen Zeit-
raum hinweg ein Kornwachstum unter dem Einfluß von parallel ablaufenden Zersetzungs-
und Nukleationsreaktionen beobachtet werden, die hochreaktive Spezies fu¨r ein beschleunig-
tes Wachstum bereits vorhandener Ko¨rner liefern.
Die Charakterisierung des Endzustands der Proben nach den HTXRD Messungen erlaubt
zusammen mit der Bestimmung von spezifischer Oberfla¨che und Porosita¨t nach isothermen
Temperaturbehandlungen weitere Ru¨ckschlu¨sse auf die Mikrostrukturentwicklung.
Die Williamson-Hall-Plots haben gezeigt, daß Mikrodehnung lediglich bei Temperaturen
von 500 °C und in einigen Fa¨llen auch bei 600 °C eine im Vergleich zur Kristallitgro¨ße geringe
Rolle spielt. Diese Aussage gilt jedoch nur fu¨r den Zustand der Proben nach jeweils 12 h,
wa¨hrend die Verha¨ltnisse zu Beginn des Kornwachstums nicht bekannt sind. Es ist davon
auszugehen, daß in der fru¨hen Phase der Haltezeit beim U¨bergang von Nukleation zu Korn-
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wachstum durchaus noch inhomogen verzerrte Kristallgitter vorliegen, die anschließend die
bereits genannte strukturelle Relaxation durchlaufen [179]. Demnach kommt nicht nur ein
beschleunigtes Kornwachstum fu¨r die ungenaue Beschreibung des Anfangsbereichs der Korn-
wachstumskurven mit Modell 3 in Frage, sondern auch eine U¨berlagerung der Effekte von
Kristallitgro¨ße und Mikrodehnung. Die integralen Halbwertsbreiten der Einzelreflexe sind in
diesem Fall zusa¨tzlich um den Beitrag der Mikrodehnung erho¨ht, was aufgrund der vereinfach-
ten Einzelreflex-Analysen unterscha¨tzte Kristallitgro¨ßen zur Folge hat (siehe Anhang B.2.1,
S. 146 ff.).
Die im Endzustand nicht mehr vorhandene Mikrodehnung ermo¨glichte eine Fokussierung
der Rietveld-Analysen auf die Bestimmung der Kristallitgro¨ßen. Fu¨r MgO-Anteile bis 45mol%
ist insgesamt nur eine geringe Kornwachstumshemmung festzustellen. Es scheint also zuna¨chst
so, daß große Mengen an MgO fu¨r die Stabilisierung der Kristallitgro¨ße von Sm2O3 notwendig
sind. Tatsa¨chlich zeigt die Betrachtung der Effekte auf der molaren Skala jedoch nur, daß
kornwachstumshemmende Mechanismen, die mit der Anzahl von Fremdatomen korrelieren,
hier keine Rolle spielen. Ein Solute-Drag als Erkla¨rung der Wirkungsweise von MgO scheidet
damit aus. Dies wu¨rde außerdem auch eine gewisse Lo¨slichkeit an den Korngrenzen von Sm2O3
voraussetzen, wie sie in den Element-Maps nicht beobachtet werden konnte.
Die Bedeutung von MgO muß vielmehr auf Basis von Volumenanteilen bzw. struktur-
unabha¨ngigen Massenanteilen diskutiert werden, die sich in hohem Maße nichtlinear zu den
molaren Anteilen verhalten (siehe Abbildung 3.2, S. 41). Mit dem Volumenanteil korrelierende
Mo¨glichkeiten der Kornwachstumshemmung sind sowohl der klassische Zener-Drag als auch
die Reduzierung der Kontaktpunkte von Ko¨rnern der Matrixphase im Rahmen des Konzepts
der nichtmischbaren Phasen. Der Volumenanteil der Zweitphase als das entscheidende Kriteri-
um erkla¨rt, warum bei den Proben Sm85Mg15, Sm70Mg30 und Sm55Mg45 bis Temperaturen
von 800 °C kein großer Unterschied in den Kristallitgro¨ßen des kubischen Sm2O3 festzustellen
ist. Die Volumenanteile variieren in diesem Bereich nur zwischen 4% und 16%, was offensicht-
lich nicht fu¨r eine deutliche Steigerung des Effekts ausreicht. Der Zener-Drag sollte jedoch,
bei vergleichbarer Korngro¨ße der Ausscheidungen, auf einen vierfachen Volumenanteil ent-
sprechend Gleichung 2.33 (S. 21) mit einem Anstieg der Kornwachstumshemmung reagieren.
Als dominierender Mechanismus kommt daher nur die Reduzierung der Kontaktpunkte pro
Einheitsvolumen in Frage, die erst bei ho¨heren Volumenanteilen der Zweitphase aktiv wird,
wie ein Vergleich der TEM Untersuchungen von Probe Sm70Mg30 und Probe Sm25Mg75
zeigt. Diese Schlußfolgerung ist vereinbar mit den Ergebnissen von Sieger et al., die im Ver-
gleich zu identisch synthesisiertem reinen Sm2O3 eine reduzierte Kristallitgro¨ße fu¨r spray-
pyrolysierte Nanokomposite der Zusammensetzung 70Gew.-% Sm2O3 und 30Gew.-% MgO
zeigen konnten. Diese Zusammensetzung entspricht einem molaren Verha¨ltnis von 21:79, das
ungefa¨hr vergleichbar ist mit Probe Sm25Mg75.
Im Gegensatz zur Zweitphase la¨ßt sich der Anteil der ausgepra¨gten Mikroporosita¨t faktisch
nicht kontrollieren. Er ha¨ngt in hohem Maße von der Precursor- bzw. Probenzusammenset-
zung ab und unterliegt zudem sta¨ndigen Vera¨nderungen wa¨hrend der thermischen Zersetzung
und dem Sintern. Die Auswirkungen der Mikroporosita¨t auf die Mikrostrukturentwicklung las-
sen sich im Prinzip analog der Zweitphase erkla¨ren. Im wesentlichen wird eine physikalische
Stabilisierung durch die Reduzierung der Kontaktpunkte der Ko¨rner bewirkt, vergleichbar
mit dem durch Spru¨htrocknung erzielten Effekt der verringerten Gru¨nko¨rperdichte [38]. Bei
einer geeigneten Geometrie von Poren und Korngrenzen kann lokal jedoch auch Zener-Drag
auftreten und fu¨r eine zusa¨tzliche Stabilisierung der Korngro¨ßen sorgen.
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Abbildung 6.29: Schematische Darstellung der Mikrostrukturentwicklung in spraypyrolysier-
ten Nanokompositen des Systems Sm2O3-MgO (Erla¨uterungen siehe Text).
Nach allen bisherigen Ergebnissen la¨ßt sich die Mikrostrukturentwicklung in spraypyroly-
sierten Nanokompositen des Systems Sm2O3-MgO schematisch wie in Abbildung 6.29 gezeigt
zusammenfassen.
Im Synthesezustand liegt ein amorphes Metall-Carboxylat-Gel mit einer homogenen Kat-
ionenverteilung vor, das zu diesem Zeitpunkt bereits eine ausgepra¨gte Mikroporosita¨t entha¨lt.
Unabha¨ngig von der Probenzusammensetzung kommt es mit zunehmender Temperatur zu-
na¨chst zu einer selektiven Kristallisation von MgO in Form von globularen Ausscheidungen.
Damit sind abha¨ngig vom MgO-Anteil verschieden strenge Randbedingungen fu¨r die kurz dar-
auf folgende Kristallisation von Sm2O3 gegeben, die entscheidenden Einfluß auf die endgu¨ltige
Mikrostruktur bei ho¨heren Temperaturen haben. Zwei Extremfa¨lle lassen sich dabei unter-
scheiden.
Bei einem geringen Volumenanteil von MgO befinden sich die meisten Ko¨rner des Sm2O3
in direktem Kontakt zueinander. Ein klassisches Kornwachstum durch Korngrenzbewegung
kann in diesem Fall stattfinden. Es kann nur dann von Ausscheidungen des MgO gehemmt
werden, wenn diese in mo¨glichst kleiner Form direkt an Korngrenzen oder Tripelpunkten
des Sm2O3 lokalisiert sind und somit einen Zener-Drag bewirken. Eine viel sta¨rkere Korn-
wachstumshemmung wird in diesem Fall jedoch von der Mikroporosita¨t ausgehen, die ihre
grundlegende Charakteristik auch bei hohen Temperaturen beibeha¨lt und auf beide der o. g.
Weisen aktiv sein kann.
Ist der Volumenanteil von MgO dagegen hoch, werden die Ko¨rner des Sm2O3 zunehmend
separiert und es tritt zusa¨tzlich der Effekt der nichtmischbaren Phasen in Kraft. Einem Korn-
wachstum durch Korngrenzbewegung sind hier enge Grenzen gesetzt, was sich auch in einem
geringen Anstieg der Korngro¨ße bei der Umwandlung der kubischen Phase in die monokline
Phase niederschla¨gt.
Die Art des Precursors (Metall-Carboxylat-Gel) in Verbindung mit dem Syntheseverfahren
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(Spraypyrolyse) hat also bereits eine systemimmanente Verbesserung der Hochtemperatursta-
bilita¨t durch Erzeugung von Mikroporosita¨t zur Folge, die durch Zugabe der nichtmischbaren
Zweitphase noch gesteigert werden kann. Richtigerweise mu¨ßte man in diesem Zusammenhang
von zwei- bzw. dreiphasigen Nanokompositen sprechen, um dem Anteil der Mikroporosita¨t





Neben der reinen Quantita¨t der spezifischen Oberfla¨che, die durch die unspezifische Physi-
sorption von Stickstoff bestimmt wurde, spielen fu¨r konkrete Anwendungen eines oberfla¨chen-
aktiven Materials auch dessen oberfla¨chenchemische Eigenschaften eine ganz entscheidende
Rolle. Anders ausgedru¨ckt ist auch die gro¨ßte spezifische Oberfla¨che nutzlos, wenn sie nicht
in der Lage ist, in der gewu¨nschten Weise mit der umgebenden Gasatmospha¨re zu reagieren.
Die wichtigste oberfla¨chenchemische Eigenschaft der in dieser Arbeit untersuchten Metall-
oxide ist die Basizita¨t, die oft als einer der entscheidenden Faktoren fu¨r katalytisch aktivierte
Oxidationsreaktionen von Kohlenwasserstoffen angefu¨hrt wird. Im Sinne der Definition von
Lewis werden Acidita¨t und Basizita¨t von der Elektronendichte an der Oberfla¨che bestimmt,
die durch eine Vielzahl von Faktoren beeinflußt wird (siehe Kapitel 2.4, S. 23 ff.).
Die Untersuchung von Anzahldichte und Sta¨rke der basischen Zentren erfolgte mit Hil-
fe der temperaturprogrammierten Desorption von CO2 (CO2-TPD) nach einer reinigenden
Vorbehandlung der Proben und der anschließenden Belegung der Probenoberfla¨che durch
Chemisorption der Sondenmoleku¨len.
Jede Probe wurde mit einer Heizrate von 10K/min unter einem permanenten Fluß von
20 sccm∗ einer Gasmischung von 5,17% O2 in He von Raumtemperatur auf 800 °C aufgeheizt
und bei diesen Bedingungen 2 h gehalten. Anschließend wurde unter einem Fluß von 20 sccm
He mit maximaler Geschwindigkeit auf Raumtemperatur abgeku¨hlt. Bei diesen Bedingungen
wurde die Oberfla¨che der frisch pra¨parierten Probe durch 10 Pulse mit reinem CO2 belegt.
Es wurde darauf geachtet, daß die letzten Pulse Signale von gleicher Fla¨che erzeugen, d. h.
daß die Probe kein weiteres CO2 mehr adsorbiert. Es folgte schließlich die CO2-TPD bei einer
Heizrate von 10K/min bis zu einer Maximaltemperatur von ca. 800 °C unter Verwendung von
20 sccm He als Tra¨gergas.
Erga¨nzend dazu wurden Mikrostruktur und Textur der Proben mit Ro¨ntgenbeugung
(XRD) bzw. Stickstoffadsorption untersucht, um die Ergebnisse der CO2-TPD nicht nur auf
Basis der eingewogenen Massen, sondern auch der Kristallitgro¨ßen und spezifischen Ober-
fla¨chen vergleichen zu ko¨nnen.
∗Standardkubikzentimeter pro Minute
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Abbildung 7.1: Rietveld-Analyse von reinem Sm2O3 (Alfa Aesar, REacton©, 99,99% (REO))
nach einer Vorbehandlung von 2 h bei 800 °C in stehender Luftatmospha¨re.
Zuna¨chst wurden Pulverproben von reinem Sm2O3∗ und reinem MgO† nach einer Cal-
cinierung bei 800 °C fu¨r 2 h in stehender Luftatmospha¨re untersucht. Beide Proben weisen
keinerlei Porosita¨t und eine niedrige spezifische Oberfla¨che auf. Die Ergebnisse dienen als Re-
ferenz fu¨r die basischen Eigenschaften der beiden Metalloxide ohne den Einfluß einer speziellen
Morphologie und Mikrostruktur.
Vor den Unteruchungen der spraypyrolysierten Proben mußten diese vollsta¨ndig thermisch
zersetzt werden, um die entsprechenden Metalloxide bzw. deren Mischungen zu erhalten. Dies
geschah wie die Calcinierung der Referenzproben bei 800 °C in stehender Luftatmospha¨re,
allerdings fu¨r eine Dauer von 12 h.
7.1 Referenzproben
Die Realstruktur der calcinierten Referenzproben wird durch Rietveld-Analysen der Ro¨nt-
gendiffraktogramme bestimmt. Diese und alle weiteren hier beschriebenen Rietveld-Analysen
werden nach dem in Kapitel 6.2.2 (S. 84 ff.) beschriebenen Vorgehen durchgefu¨hrt. Im Fall
von reinem Sm2O3 liegt eine Mischung der kubischen und der monoklinen Phase vor (Abbil-
dung 7.1), die Phasenanteile betragen 89,56(13)Gew.-% bzw. 10,44(13)Gew.-%. Die kubische
Phase weist eine Kristallitgro¨ße von 48,83(75) nm auf, wa¨hrend die Kristallite der monoklinen
Phase mit 121,30(68) nm um einiges gro¨ßer sind.
A¨hnlich stellt sich die Situation fu¨r reines MgO dar (Abbildung 7.2). Das phasenreine
kubische MgO hat eine Kristallitgro¨ße von 61,55(90) nm.
Die Stickstoffadsorption ergibt Adsorptions- und Desorptionsisothermen, deren Verla¨ufe
keine Hinweise auf Mikro- oder Mesoporosita¨t enthalten und dem Typ II zugeordnet werden
ko¨nnen. Die Auswertung kann daher mit Hilfe der BET-Gleichung (siehe Gleichung B.1,
S. 144) erfolgen. Die so errechneten spezifischen Oberfla¨chen ABET betragen 4,209m2/g fu¨r
∗Alfa Aesar, REacton©, 99,99% (REO)
†Merck, zur Analyse (max. 0,001% SO4) ACS
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Abbildung 7.2: Rietveld-Analyse von reinem MgO (Merck, zur Analyse (max. 0,001% SO4)
ACS) nach einer Vorbehandlung von 2 h bei 800 °C in stehender Luftatmospha¨re.
Tabelle 7.1: Quantitative Auswertung der temperaturprogrammierten Desorption von CO2
(CO2-TPD) von reinem Sm2O3 (Alfa Aesar, REacton©, 99,99% (REO)) nach einer Vorbe-
handlung von 2 h bei 800 °C in stehender Luftatmospha¨re.
Signal#
Temperatur Fla¨chenanteil n(CO2) ABET n(CO2)
(°C) (%) (µmol/g) (m2/g) (µmol/m2)
1 105 4,2(1) 0,97(2)
4,209
0,230(5)
2 320 92,0(5) 21,07(4) 5,006(9)
3 454 3,8(1) 0,86(3) 0,205(7)
Summe 100,0(7) 22,90(9) 5,441(21)
Sm2O3 und 16,42m2/g fu¨r MgO.
Damit stehen den relativ kleinen Kristallitgro¨ßen niedrige spezifische Oberfla¨chen ge-
genu¨ber. Das legt die Schlußfolgerung nahe, daß die Referenzproben aus großen Partikeln
mit einer polykristallinen Mikrostruktur bestehen.
Die Messung der CO2-TPD von Sm2O3 ist in Abbildung 7.3 zusammen mit einer empiri-
schen Anpassung des Kurvenverlaufs gezeigt. Die Anpassung hat zum Ziel, die Gesamtfla¨che
unter der Kurve in einzelne Signale zu zerlegen, um eine quantitative Aussage u¨ber das Desorp-
tionsverhalten von CO2 treffen zu ko¨nnen. Dazu wird die Basislinie der experimentellen Daten
durch Subtraktion eines Polynoms erster Ordnung korrigiert und der Kurvenverlauf mit einer
ada¨quaten Anzahl unabha¨ngiger Gauß-Funktionen simultan angepaßt. Die Ergebnisse dieser
Analyse sind in Tabelle 7.1 aufgelistet.
Die Desorption von CO2 verla¨uft in drei Stufen. Das erste Signal liegt mit 105 °C bei einer
sehr niedrigen Temperatur und ist daher auf sehr schwach gebundenes CO2 zuru¨ckzufu¨hren.
Dem Hauptsignal bei 320 °C folgt ein weiteres sehr kleines Signal bei 454 °C. Aus den Fla¨chen
der einzelnen Signale lassen sich mit Hilfe eines zuvor bestimmten Kalibrierungsfaktors die
entsprechenden Stoffmengen n(CO2) bestimmen. Fu¨r Sm2O3 betra¨gt n(CO2) in der Summe



































Abbildung 7.3: Temperaturprogrammierte Desorption von CO2 (CO2-TPD), gemessen an
reinem Sm2O3 (Alfa Aesar, REacton©, 99,99% (REO)) nach einer Vorbehandlung von 2 h
bei 800 °C in stehender Luftatmospha¨re.
Tabelle 7.2: Quantitative Auswertung der temperaturprogrammierten Desorption von CO2
(CO2-TPD) von reinem MgO (Merck, zur Analyse (max. 0,001% SO4) ACS) nach einer
Vorbehandlung von 2 h bei 800 °C in stehender Luftatmospha¨re.
Signal#
Temperatur Fla¨chenanteil n(CO2) ABET n(CO2)
(°C) (%) (µmol/g) (m2/g) (µmol/m2)
1 104 4,7(5) 2,95(9)
16,42
0,179(6)
2 183 32,4(4,4) 20,10(1,48) 1,224(90)
3 294 55,7(6,6) 34,59(1,88) 2,107(115)
4 439 7,2(1,3) 4,47(52) 0,273(31)
Summe 100,0(12,8) 62,11(3,97) 3,783(242)
22,90(9)µmol/g bzw. unter Einbeziehung der spezifischen Oberfla¨che 5,441(21)µmol/m2.
Zur Anpassung des Kurvenverlaufs der CO2-TPD von MgO sind insgesamt vier Gauß-
Funktionen erforderlich (Abbildung 7.4). Die Ergebnisse der Anpassung sind in Tabelle 7.2
zusammengefaßt.
Auch bei MgO ist zuna¨chst die Desorption von schwach gebundenem CO2 bei 104 °C
mit einem a¨hnlichen Fla¨chenanteil wie bei Sm2O3 zu beobachten. Den gro¨ßten Fla¨chenanteil
nimmt die sukzessive Desorption von zwei unterschiedlich stark chemisorbierten CO2-Spezies
bei 183 °C und 294 °C ein, gefolgt von einer kleineren Fraktion, die erst bei 439 °C desorbiert.
Fu¨r MgO entspricht die Summe der einzelnen Signale einem n(CO2) von 62,11(3,97)µmol/g
bzw. 3,783(242)µmol/m2.
Der direkte Vergleich der Referenzproben von Sm2O3 und MgO zeigt, daß Sm2O3 bezogen
auf die spezifische Oberfla¨che eine insgesamt gro¨ßere Anzahl von basischen Zentren mit einer
im Mittel sta¨rkeren Basizita¨t aufweist als MgO.


































Abbildung 7.4: Temperaturprogrammierte Desorption von CO2 (CO2-TPD), gemessen an
reinem MgO (Merck, zur Analyse (max. 0,001% SO4) ACS) nach einer Vorbehandlung von
2 h bei 800 °C in stehender Luftatmospha¨re.
wert, was jedoch aus verschiedenen Gru¨nden nicht ohne weiteres mo¨glich ist. Die oberfla¨chen-
chemischen Eigenschaften von Metalloxiden ha¨ngen stark von den verwendeten Precursoren,
dem Syntheseverfahren und den anschließenden Nachbehandlungen ab, was insbesondere fu¨r
MgO vielfach gezeigt wurde (siehe Kapitel 2.4.2, S. 29 ff.). Alleine dieser Umstand erschwert
bereits einen Vergleich von CO2-TPD Messungen, die wiederum selten bei genau den gleichen
Bedingungen und mit zum Teil sehr unterschiedlichen Apparaturen durchgefu¨hrt wurden.
Die Basizita¨t einer Serie von hydrothermisch erzeugten Seltenerdoxiden, darunter Sm2O3,
wurde nach einer Calcinierung in He bei 1223K fu¨r 2 h durch die schrittweise thermische
Desorption (STD) von CO2 untersucht [180]. Die gro¨ßte Fraktion von CO2 desorbiert zwischen
423K und 573K. Die insgesamt adsorbierte Stoffmenge betra¨gt 39,2 µmol/g, was bei einer
spezifischen Oberfla¨che von 3,9m2/g einem Wert von 10,1µmol/m2 entspricht. Durch die
thermische Zersetzung von SmCl3 bei Temperaturen gro¨ßer 2000 °C wurde monoklines Sm2O3
mit einer spezifischen Oberfla¨che von 49,3m2/g gebildet [181]. Diese Probe wurde fu¨r 1 h
bei 500 °C und einem reduzierten Druck von 1,3Pa vorbehandelt und anschließend fu¨r 72 h
bei Raumtemperatur und Normaldruck mit CO2 gesa¨ttigt, bevor eine CO2-TPD Messung
erfolgte. Die insgesamt adsorbierte Stoffmenge ist hier deutlich ho¨her und betra¨gt 1180 µmol/g
bzw. 24µmol/m2, wobei das sta¨rkste Signal der Desorption bei ca. 350 °C liegt.
Eine weit gro¨ßere Anzahl an entsprechender Literatur findet sich fu¨r MgO. Eine Aus-
wahl von Ergebnissen aus Untersuchungen von unterschiedlich hergestellten Proben ist in
Tabelle 7.3 in kompakter Form dargestellt.
Die Proben wurden mit verschiedenen Precursoren und Methoden hergestellt bzw. stamm-
ten aus unterschiedlichen Quellen und weisen eine entsprechend große Bandbreite an spezi-
fischen Oberfla¨chen auf. In den meisten Fa¨llen waren die Proben bei erho¨hter Temperatur
einer oxidierenden Atmospha¨re ausgesetzt. Identische Proben zeigten nach Behandlungen in
inerten Atmospha¨ren eine vera¨nderte Basizita¨t im Vergleich zu oxidierenden Atmospha¨ren,
wobei kein klarer Trend zu niedrigeren oder ho¨heren Werten zu erkennen ist [135]. Eine Be-
handlung im Vakuum bringt dagegen im Vergleich zu Luft eine eindeutige Erho¨hung der
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Tabelle 7.3: Literaturdaten zur Basizita¨t von MgO, gemessen durch die temperaturprogram-
mierte Desorption (TPD) oder die schrittweise thermische Desorption (STD) von CO2. Kursiv
gedruckte Werte sind aus den u¨brigen Angaben berechnet (RT: Raumtemperatur).
Probenbehandlung
Vorbehandlung n(CO2) ABET n(CO2) Ref.
fu¨r die Messung (µmol/g) (m2/g) (µmol/m2)
aLuft (600 °C, 4 h) Ar (110 °C, 30min),
5% CO2 in Ar (50 °C),
Ar (50 °C, 2 h)
200 60 3,333
[182]aVakuum (600 °C, 4 h) 436 69 6,319
bLuft (600 °C, 4 h) 506 119 4,252
cLuft (950 °C, 10 h) CO2 (50 °C) 33 14,3 2,308 [183]




[184]dLuft (873K) 1182 267 4,427
dLuft (1073K) 914 163 5,607
eN2 (773K)
N2 (773K),
2% CO2 in N2 (RT),
N2 (RT)
291 125 2,33 [124]
fHe (900K, 0,25 h)





fHe (900K, 3 h) 105 11,7 9,0
fLuft (900K, 3 h) 97 9,4 10,3
fO2 (900K, 3 h) 81 11,1 7,3
gHe (900K, 0,25 h) 90 9,9 9,1
gHe (900K, 3 h) 69 9,9 7,0
gLuft (900K, 3 h) 59 9,5 6,2
gO2 (900K, 3 h) 49 8,2 6,0
hLuft (500 °C, 4 h)
He (773K, 1 h),
45% CO2 in He
(RT, 30min),
He (RT, 30min)
440 65 6,769 [185]
aCalcinierung von Mg5(OH)2(CO3)4· 4H2O
bCalcinierung von Mg(OH)2
cThermische Zersetzung von Magnesiumacetat
dSol-Gel-Synthese mit Mg(OC2H5)2
eRehydratisierung von kommerziellem MgO zu Mg(OH)2 gefolgt von thermischer Zersetzung
fkommerzielles MgO (1,13Gew.-% Ca, 0,015Gew.-% Na)
gkommerzielles MgO (> 0,02Gew.-% Ca, > 0,01Gew.-% Na)
hkommerzielles MgO (99%)
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Abbildung 7.5: Rietveld-Analyse von Probe Sm100 nach einer Vorbehandlung von 12 h bei
800 °C in stehender Luftatmospha¨re.
Basizita¨t bei fast identischer spezifischer Oberfla¨che mit sich [182]. Bei den Vorbehandlun-
gen fu¨r die Messung fa¨llt auf, daß die Reinigung der Proben, sofern angegeben, zwar bei sehr
unterschiedlichen Temperaturen, aber immer in inerter Atmospha¨re durchgefu¨hrt wurde. Ent-
gegen diesem allgemein u¨blichen Verfahren wurden die hier untersuchten Proben in 5,17%
O2 in He vorbehandelt, da die Anwendung von Metalloxiden fu¨r die heterogene Katalyse
von Oxidationsreaktionen immer in sauerstoffhaltigen Atmospha¨ren erfolgt und sich so ein
realistischeres Bild nahe den potentiellen Einsatzbedingungen ergibt.
Trotz der nicht unmittelbar gegebenen Vergleichbarkeit der Ergebnisse bleibt festzuhal-
ten, daß die Basizita¨t der Referenzprobe von MgO im Rahmen der Literaturwerte liegt. Die
Basizita¨t der Referenzprobe von Sm2O3 liegt dagegen deutlich niedriger, wobei hier die Ver-
gleichbarkeit aufgrund der geringen Anzahl von Literaturwerten noch kritischer zu bewerten
ist. Daher werden die Ergebnisse der spraypyrolysierten Proben Sm100 und Mg100 vorrangig
mit den unter identischen Bedingungen gemessenen Referenzproben verglichen.
7.2 Probe Sm100 und Probe Mg100
Die bei 800 °C fu¨r 12 h in stehender Luftatmospha¨re vorbehandelte Probe Sm100 ist einpha-
sig und entha¨lt ausschließlich kubisches Sm2O3 (Abbildung 7.5). Die Rietveld-Analyse ergibt
eine Kristallitgro¨ße von 28,98(30) nm. Probe Mg100 liegt nach der gleichen Vorbehandlung
vollsta¨ndig als kubisches MgO mit einer nahezu identischen Kristallitgro¨ße von 25,34(45) nm
vor (Abbildung 7.6). Ein Vergleich der Mikrostrukturen der ex-situ behandelten Proben mit
den Mikrostrukturen nach den bei vergleichbaren Bedingungen durchgefu¨hrten HTXRD Mes-
sungen folgt zusammen mit den gemischten Proben im na¨chsten Abschnitt.
Die Auswertung der Stickstoffadsorption wird wie in Kapitel 4.2.2 (S. 51 ff.) beschrieben
durch die Erstellung von α0,4-Plots der Adsorptionsisothermen realisiert (siehe Anhang B.1.2,
S. 144 ff.). In qualitativer U¨bereinstimmung mit den Ergebnissen der Temperaturreihen (sie-
he Kapitel 6.2.4, S. 97 ff.) zeigen die α0,4-Plots auch nach 12 h noch einen hohen Anteil
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Abbildung 7.6: Rietveld-Analyse von Probe Mg100 nach einer Vorbehandlung von 12 h bei
800 °C in stehender Luftatmospha¨re.
Tabelle 7.4: Quantitative Auswertung der temperaturprogrammierten Desorption von CO2
(CO2-TPD) von Probe Sm100 nach einer Vorbehandlung von 12 h bei 800 °C in stehender
Luftatmospha¨re.
Signal#
Temperatur Fla¨chenanteil n(CO2) Aext+Aint n(CO2)
(°C) (%) (µmol/g) (m2/g) (µmol/m2)
1 117 13,2(3) 9,04(12)
17,78(17)
0,509(11)
2 299 74,5(1,2) 50,90(29) 2,863(43)
3 466 12,2(6) 8,34(32) 0,469(23)
Summe 99,9(2,1) 68,62(73) 3,841(77)
an Mikroporosita¨t. Aufgrund der A¨hnlichkeit wird an dieser Stelle auf eine Darstellung der
α0,4-Plots verzichtet. Eine graphische Darstellung der Ergebnisse findet sich in Abbildung 7.12
(S. 123), die Summe von externer und interner Oberfla¨che betra¨gt 17,78(17)m2/g fu¨r Sm2O3
und 64,68(1,54)m2/g fu¨r MgO. Diese Werte liegen um einiges niedriger als die im Rahmen
der Temperaturreihen gewonnenen Ergebnisse bei 800 °C.
Die CO2-TPD Messung von Probe Sm100 la¨ßt sich wie die Messung der Referenzprobe
durch drei Gauß-Funktionen beschreiben (Abbildung 7.7). Als erstes taucht ein Signal bei
117 °C auf, das auch hier von nur sehr schwach chemisorbiertem CO2 zeugt (Tabelle 7.4). Der
Anteil an der Gesamtfla¨che ist rund dreimal gro¨ßer als bei der Referenzprobe. Der Hauptanteil
von 74,5(1,2)% desorbiert bei 299 °C und ist damit im Vergleich zur Referenzprobe etwas
schwa¨cher gebunden. Dafu¨r weist Probe Sm100 eine gro¨ßere Fraktion von stark gebundenen
CO2-Spezies auf, die erst bei 466 °C desorbieren.
Damit sind die qualitativen Charakteristika der CO2-Desorption sehr a¨hnlich denen der
Referenzprobe. Die Summe der massennormierten Stoffmengen von adsorbiertem CO2 ist bei
Probe Sm100 deutlich ho¨her. Vergleicht man die Stoffmengen jedoch auf Basis der spezifi-
schen Oberfla¨chen, ist ein wesentlich ho¨herer Wert fu¨r die Referenzprobe zu verzeichnen. Das


































Abbildung 7.7: Temperaturprogrammierte Desorption von CO2 (CO2-TPD), gemessen an
Probe Sm100 nach einer Vorbehandlung von 12 h bei 800 °C in stehender Luftatmospha¨re.
Tabelle 7.5: Quantitative Auswertung der temperaturprogrammierten Desorption von CO2
(CO2-TPD) von Probe Mg100 nach einer Vorbehandlung von 12 h bei 800 °C in stehender
Luftatmospha¨re.
Signal#
Temperatur Fla¨chenanteil n(CO2) Aext+Aint n(CO2)
(°C) (%) (µmol/g) (m2/g) (µmol/m2)
1 121 8,3(2) 14,06(22)
64,68(1,54)
0,217(9)
2 197 28,5(7) 48,40(75) 0,748(29)
3 290 63,2(1,1) 107,44(81) 1,661(52)
Summe 100,0(2,0) 169,90(1,78) 2,626(90)
bedeutet, daß entweder die Fla¨chenkonzentration der basischen Zentren auf Probe Sm100
erheblich niedriger ist, oder aber nicht die gesamte Oberfla¨che mit CO2 belegt war, sprich
keine Sa¨ttigung mit CO2 erreicht wurde.
Der Kurvenverlauf der CO2-Desorption von Probe Mg100 unterscheidet sich deutlicher von
dem der Referenzprobe (Abbildung 7.8). Anstatt vier sind hier bereits drei Gauß-Funktionen
fu¨r eine angemessene Anpassung ausreichend. Wie im Fall von Probe Sm100 liegt das erste
Signal mit 121 °C bei einer etwas ho¨heren Temperatur und ist sta¨rker ausgepra¨gt als das der
Referenzprobe (Tabelle 7.5). Die Temperaturen und Fla¨chenanteile des zweiten und dritten
Signals entsprechen anna¨hernd denen der Referenzprobe, wobei das zweite Signal eine gerin-
gere Halbwertsbreite aufweist. Die kleine Fraktion von sehr starken basischen Pla¨tzen, die bei
der Referenzprobe zu einem Signal bei 439 °C fu¨hrt, ist bei Probe Mg100 nicht vorhanden.
Die Stoffmengen von CO2 summieren sich auf einen Wert, der bei einer Normierung auf die
Probenmasse viel gro¨ßer ist als der Wert der Referenzprobe. Die Fla¨chennormierung wiederum
ergibt einen deutlich kleineren Wert. Als Gru¨nde kommen die gleichen Ursachen in Frage
wie bei Probe Sm100, na¨mlich eine reduzierte Fla¨chenkonzentration oder eine unvollsta¨ndige
Belegung der vorhandenen basischen Zentren.





































Abbildung 7.8: Temperaturprogrammierte Desorption von CO2 (CO2-TPD), gemessen an
Probe Mg100 nach einer Vorbehandlung von 12 h bei 800 °C in stehender Luftatmospha¨re.
Die Ergebnisse von Probe Sm100 und Probe Mg100 werden im folgenden Abschnitt ge-
nutzt, um die Ergebnisse der CO2-TPDMessungen der gemischten Proben als U¨berlagerungen
des Desorptionsverhaltens der ungemischten Proben zu beschreiben.
7.3 Gemischte Proben
Die thermische Zersetzung der Proben zur Bildung der Metalloxide erfolgte bei Bedingungen,
die einen Vergleich mit den jeweiligen Mikrostrukturen und Texturen nach den HTXRD
Messungen (800 °C fu¨r 12 h, stehende Luftatmospha¨re) bzw. den Temperaturreihen (200 °C bis
800 °C fu¨r je 2 h in Schritten von 100K, stehende Luftatmospha¨re) ermo¨glichen. Die Ergebnisse
von Probe Sm100 und Probe Mg100, die bereits im letzten Abschnitt behandelt wurden,
werden hier noch mal aufgegriffen und zusammen mit den gemischten Proben diskutiert.
Die Rietveld-Analysen offenbaren neben den zu erwartenden Hauptphasen, kubisches
Sm2O3 und MgO, im Fall der Proben Sm70Mg30, Sm55Mg45, Sm40Mg60 und Sm25Mg75 eine
zusa¨tzliche Nebenphase, die nicht eindeutig identifiziert werden konnte. Im Differenzplot der
Rietveld-Analyse von Probe Sm70Mg30 ist deutlich zu erkennen, daß einige Reflexe insbeson-
dere im Winkelbereich von 26–32,5° nicht zu den Hauptphasen geho¨ren (Abbildung 7.9). Das
als einzige weitere Oxidphase in Frage kommende monokline Sm2O3 kann die unbekannten
Reflexe nicht erkla¨ren. Es ist zu vermuten, daß es sich auch hier um ein Dioxymonocarbonat
von Samarium handelt, wie in Kapitel 6.2.2 (S. 84 ff.) bereits diskutiert wurde. Im Unter-
schied zu der dort beobachteten Nebenphase, die nur bei Temperaturen von 500 °C auftritt,
reicht hier die thermische Stabilita¨t in einigen Fa¨llen offenbar bis 800 °C.
Gegenu¨ber dem Aufbau fu¨r die HTXRD Messungen hat die hier verwendete Bragg-
Brentano-Geometrie Vorteile bei der Detektierung des relativ schwach streuenden MgO.
Durch die Punktfokussierung wird ein kleinerer instrumenteller Beitrag zur Halbwertsbreite
der Reflexe erzielt als mit dem ortsaufgelo¨sten Detektor ohne Sekunda¨roptik. Durch die große
O¨ffnung des ortsaufgelo¨sten Detektors wird außerdem ein hoher Anteil an Streustrahlung de-
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Abbildung 7.9: Rietveld-Analyse von Probe Sm70Mg30 nach einer Vorbehandlung von 12 h
bei 800 °C in stehender Luftatmospha¨re.
tektiert, die ein schlechteres Signal-zu-Untergrund-Verha¨ltnis verursacht. Nicht zuletzt tra¨gt
die Verwendung der Einkristallprobentra¨ger zu einem sauberen Untergrund ohne sto¨rende
Fremdreflexe bei, wie sie von dem Probenteller der Hochtemperaturkammer verursacht wer-
den. Folglich ist mit der Bragg-Brentano-Geometrie mit Ausnahme von Probe Sm85Mg15
eine vollsta¨ndige Bestimmung von MgO mo¨glich.
Die Kristallitgro¨ßen der fu¨r die CO2-TPD Messungen vorbehandelten Proben sind in Ab-
bildung 7.10 mit den Werten verglichen, die im Anschluß an die bei 800 °C durchgefu¨hrten
HTXRD Messungen bestimmt wurden. Obwohl aufgrund gleicher Temperatur, Dauer und
Atmospha¨re eine U¨bereinstimmung der Ergebnisse zu erwarten wa¨re, zeigen sich doch mar-
kante Unterschiede. Wa¨hrend bei kubischem Sm2O3 der qualitative Trend hin zu kleineren
Kristallitgro¨ßen mit steigendem MgO-Anteil in beiden Fa¨llen zu finden ist, kann nur fu¨r einige
Zusammensetzungen von einer guten quantitativen U¨bereinstimmung gesprochen werden.
Quantitative Unterschiede sind auch bei dem eingeschra¨nkten Vergleich der Kristallit-
gro¨ßen von MgO festzustellen. Die vollsta¨ndigere Analyse von MgO u¨ber fast den gesamten
Bereich der Probenzusammensetzungen offenbart eine Kopplung der Kristallitgro¨ßen von ku-
bischem Sm2O3 und MgO. Wa¨hrend von Probe Mg100 zu Probe Sm10Mg90 ein vermindertes
Kornwachstum zu erkennen ist, steigt mit zunehmendem Sm2O3-Anteil auch die Kristallit-
gro¨ße von MgO. Eine mit der Konzentration zunehmende kornwachstumshemmende Wirkung
von Sm2O3 auf MgO, wie es umgekehrt der Fall ist, ist damit nicht gegeben.
Die bezu¨glich der Bestimmung von MgO verbesserten Meßbedingungen fu¨hren bei Pro-
be Sm10Mg90 und Probe Sm25Mg75 zu einer exakten U¨bereinstimmung der Phasenanteile
aus den Rietveld-Analysen mit den Ergebnisssen der ICP-OES (Abbildung 7.11). Mit zu-
nehmender Sm2O3-Konzentration wird aber auch hier der Phasenanteil von MgO durch die
Rietveld-Analyse systematisch unterscha¨tzt (vgl. Abbildung 6.16, S. 92).
Die Textur der Proben ist wie zuvor gepra¨gt von Mikroporosita¨t, mit der ein großer Teil
der spezifischen Oberfla¨che assoziert ist (Abbildung 7.12). Vergleicht man die Ergebnisse
mit den entsprechenden Werten der Temperaturreihen, stellt man nach 12 h fu¨r alle Proben
deutlich kleinere spezfische Oberfla¨chen und Porenvolumina fest. Nach einer Haltezeit von 2 h









100 85 70 55 40 25 10 0












Abbildung 7.10: Kristallitgro¨ßen von kubischem Sm2O3 und MgO nach den Vorbehandlun-
gen fu¨r die temperaturprogammierte Desorption von CO2 (CO2-TPD). Die Ergebnisse werden
mit den Werten verglichen, wie sie im Anschluß an die bei vergleichbaren Bedingungen durch-



















Abbildung 7.11: Vergleich der mittels optischer Emissionsspektroskopie mit induktiv ge-
koppeltem Plasma (ICP-OES) bestimmten MgO-Anteile mit den Phasenanteilen aus den
Rietveld-Analysen.













































Abbildung 7.12: Externe und interne spezifische Oberfla¨chen sowie spezifische Mikroporenvo-
lumina der spraypyrolysierten Proben nach Vorbehandlungen von 12 h bei 800 °C in stehender
Luftatmospha¨re.
scheint die Texturentwicklung also noch nicht abgeschlossen zu sein bzw. hat die sukzessive
Erho¨hung der Temperatur im Zuge der Reihenunteruchungen eine andere Texturentwicklung
zur Folge.
Bei der Untersuchung der Basizita¨t der gemischten Proben interessiert neben der reinen
Quantita¨t vor allem die Frage, ob die hohe Dispersion der beiden Metalloxide Einfluß auf
die prinzipiellen oberfla¨chenchemischen Eigenschaften nimmt. Als einfachste Hypothese gilt
zu pru¨fen, ob sich die gemischten Proben wie eine rein physikalische Mischung der beiden
Metalloxide verhalten, oder ob zusa¨tzliche Effekte zu beru¨cksichtigen sind.
Folglich wird versucht, die CO2-TPD Messungen der gemischten Proben als U¨berlage-
rungen des Desorptionsverhaltens der ungemischten Proben zu beschreiben. Dazu werden die
Gauß-Funktionen GiSm und G
i
Mg, die fu¨r die Anpassung der CO2-TPD Messungen von Probe























Der experimentelle Kurvenverlauf wird schließlich durch eine Funktion GtotSm/Mg darge-
stellt, die einer Linearkombination von GtotSm und G
tot
Mg entspricht und mit Hilfe eines Skalie-
rungsfaktors s und eines Gewichtungsfaktors g angepaßt wird:
GtotSm/Mg = s
(
gGtotSm + (1− g)GtotMg
)
(7.3)
Zusa¨tzlich zu den in Gleichung 7.3 angegebenen Parametern werden mo¨gliche Verschiebun-
gen von GtotSm und G
tot
Mg in Richtung der x-Achse durch je einen Parameter xSm und xMg und
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Tabelle 7.6: Quantitative Auswertung der temperaturprogrammierten Desorption von CO2





Sm85Mg15 90,59(1,29) 22,63(22) 4,004(95)
Sm70Mg30 100,27(1,55) 19,72(15) 5,085(117)
Sm55Mg45 75,88(1,17) 15,85(17) 4,787(126)
Sm40Mg60 119,38(1,73) 24,74(35) 4,825(138)
Sm25Mg75 110,86(1,61) 21,12(51) 5,250(204)
Sm10Mg90 190,71(2,86) 43,53(70) 4,381(136)
in Richtung der y-Achse durch einen gemeinsamen Parameter y0 angepaßt. Die maximalen
Werte dieser Parameter betragen 100,1(1,5) s in x-Richtung und 20,1(3)mV/g in y-Richtung.
Die CO2-TPD Messungen der gemischten Proben sind in Abbildung 7.13 zusammen mit
den entsprechenden Anpassungen von Gleichung 7.3 dargestellt. Es zeigt sich, daß alle Mes-
sungen prinzipiell als Linearkombinationen der Kurvenverla¨ufe von Probe Sm100 und Probe
Mg100 beschrieben werden ko¨nnen. Kleinere Differenzen zwischen den experimentellen Da-
ten und den Anpassungen sind vorhanden, z. B. bei Probe Sm70Mg30. Diese sind aber nicht
derart charakteristisch, daß das zugrunde liegende Modell angezweifelt werden mu¨ßte.
Die auf den gemischten Proben adsorbierte Stoffmengen von CO2 lassen sich aus dem
Skalierungsfaktor s, dem Gewichtungsfaktor g und den bereits bekannten Stoffmengen des
auf den ungemischten Proben adsorbierten CO2 berechnen (Tabelle 7.6). In Relation zu den
Ergebnissen der ungemischten Proben (vgl. Tabelle 7.4 und Tabelle 7.5) ergeben sich bezogen
auf die spezifischen Oberfla¨chen fu¨r alle gemischten Proben deutlich gro¨ßere Stoffmengen.
In diesem Zusammenhang lohnt sich ein Blick auf den Gewichtungsfaktor g. Er entspricht
dem Anteil von Sm2O3 bzw. MgO, der mit dem Sondenmoleku¨l CO2 belegt ist, d. h. der eine
freie Oberfla¨che aufweist und von mindestens einem der 10 Pulse von CO2 erreicht wird.
Analog der durch Rietveld-Analysen bestimmten Phasenanteile kann der so bestimmte MgO-
Anteil mit den Ergebnissen der ICP-OES verglichen werden (Abbildung 7.14). Es ist klar
ersichtlich, daß bei den meisten Proben im Verha¨ltnis zu Sm2O3 deutlich weniger MgO an
der Chemisorption von CO2 beteiligt ist.
7.4 Diskussion und Schlußfolgerung
Die Ergebnisse der CO2-TPD ermo¨glichen eine Diskussion von Qualita¨t und Quantita¨t der
auf den Probenoberfla¨chen befindlichen basischen Zentren. Der Vergleich der beiden Referenz-
proben mit Probe Sm100 und Probe Mg100 hat gezeigt, daß jeweils a¨hnlich starke basische
Zentren vorliegen. Lediglich bei Probe Mg100 fehlt das Signal der am sta¨rksten gebundenen
CO2-Spezies, das bei der Referenzprobe schwach vorhanden ist. Außerdem unterscheiden sich
die Fla¨chenanteile der Signale von Zentren mit vergleichbarer Basizita¨t.
Die Bilanz der insgesamt adsorbierten Stoffmengen von CO2 ergibt bei einer Normierung
auf die Masse einen deutlichen Vorteil fu¨r die spraypyrolysierten Proben mit einem jeweils
ca. dreimal ho¨heren Wert als bei den entsprechenden Referenzproben. Umgekehrt stellt sich










































































































































































































































Abbildung 7.13: Temperaturprogrammierte Desorption von CO2 (CO2-TPD), gemessen nach
Vorbehandlungen von 12 h bei 800 °C in stehender Luftatmospha¨re.



















Abbildung 7.14: Vergleich der mittels optischer Emissionsspektroskopie mit induktiv gekop-
peltem Plasma (ICP-OES) bestimmten MgO-Anteile mit den Ergebnissen von Anpassungen
der temperaturprogrammierten Desorption von CO2 (CO2-TPD).
die Situation bei einer Normierung auf die spezifische Oberfla¨che dar, hier adsorbieren die
Referenzproben deutlich mehr CO2.
Aus diesen Ergebnissen la¨ßt sich folgern, daß sich die elektronischen Strukturen der Ober-
fla¨chen von Probe Sm100 und Probe Mg100 nicht wesentlich von denen der Referenzproben
unterscheiden. Unterschiede in den Konzentrationen der einzelnen basischen Zentren sind
schon aufgrund der unterschiedlichen Synthesen zu erwarten. Das auffa¨llig niedrige fla¨chen-
normierte Chemisorptionsvermo¨gen der spraypyrolysierten Proben wird durch die ausgepra¨gte
Mikroporosita¨t verursacht. Die Proben wurden durch Zugabe einzelner Pulse in einen kon-
tinuierlichen Fluß von 20 sccm He mit CO2 belegt. Die Kontaktzeiten sind bei diesen Be-
dingungen vermutlich nicht lange genug, um eine Diffusion des CO2 in die Mikroporen zu
gewa¨hrleisten. Auch weitere Pulse ha¨tten nicht zu einer Sa¨ttigung gefu¨hrt, da bereits eine
konstante Signalfla¨che beobachtet wurde. Im Gegensatz zu dieser Durchflußmethode wurde
die Stickstoffadsorption bei statischen Bedingungen durchgefu¨hrt, bei denen das Problem der
Transportlimitierung keine Rolle spielt. Die Normierung auf die spezifische Oberfla¨che ergibt
somit zu kleine Werte, da auch die zumindest teilweise inaktive Mikroporenoberfla¨che mit
beru¨cksichtigt wird.
Die qualitativ erfolgreiche Beschreibung der CO2-TPD von gemischten Proben als Li-
nearkombination von Probe Sm100 und Probe Mg100 beweist, daß die Nanokomposite von
Sm2O3 und MgO zwar als intensive, aber doch rein physikalische Mischungen zu verstehen
sind. Wu¨rden spezielle Oberfla¨chendefekte, Dotierungen oder sonstige Wechselwirkungen der
beiden Oxide in signifikantem Ausmaß vorliegen, ha¨tte das ho¨chstwahrscheinlich Auswirkun-
gen auf die Chemisorption von CO2.
Das Modell der Linearkombinationen ergibt Anteile von aktivem MgO, die fast immer
erheblich unterhalb den tatsa¨chlichen Probenzusammensetzungen liegen. Eine Erkla¨rung wa¨re
die bevorzugte Lokalisierung von MgO in Mikroporen, in die das CO2 nicht vordringt. Die
Element-Maps zeigen jedoch anna¨hernd eine Gleichverteilung von Samarium und Magnesium
im Probenvolumen (vgl. Abbildungen 6.19–6.21, S. 95 f.). Die plausiblere Erkla¨rung ist, daß
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MgO im Verha¨ltnis zum Volumen weniger freie Oberfla¨che aufweist als Sm2O3 und somit
weniger zur Chemisorption von CO2 beitragen kann. Auf der Skala der Volumenprozente
(siehe Abbildung 3.2, S. 41) liegt der Schwerpunkt der Probenzusammensetzungen deutlich
auf der Seite von Sm2O3, weshalb die Wahrscheinlichkeit, daß die freie Oberfla¨che der Probe
von Sm2O3 gebildet wird, ho¨her ist.
Zusammenfassend kann gesagt werden, daß die intrinsischen oberfla¨chenchemischen Eigen-
schaften von Sm2O3 und MgO bezu¨glich der Chemisorption von CO2 durch die Bildung von
Nanokompositen nicht beeinflußt werden. Das bekra¨ftigt die Ergebnisse der Element-Maps,
die nach den HTXRD Messungen bei 800 °C eine vollsta¨ndige Entmischung von Sm2O3 und
MgO mit scharfen Phasengrenzen zeigen.
Die mikroporo¨se Morphologie erweist sich als problematisch, wenn eine begrenzte Kon-
taktzeit fu¨r die Wechselwirkung zwischen Gas und aktiver Oberfla¨che zur Verfu¨gung steht,
wie es ha¨ufig bei praxisnahen Reaktoren wie z. B. einem einfachen Stro¨mungsrohr der Fall
ist. Bei diesen Bedingungen kann der Vorteil der erho¨hten spezifischen Oberfla¨che nicht voll
ausgenutzt werden. Trotzdem ist die Effizienz der spraypyrolysierten Proben ho¨her als die
der Referenzproben, wenn man die adsorbierten Stoffmengen unter o¨konomischen Gesichts-
punkten auf die Massen normiert. Die Verteilung der verschieden starken basischen Zentren
außer Acht gelassen, die je nach Anwendung das entscheidende Kriterium sein kann, zeigt
Probe Sm10Mg90 die besten Eigenschaften in Bezug auf das Verha¨ltnis von Materialkosten




In der hier vorgestellten Arbeit wurden auf Basis von wa¨ßrigen Citratprecursoren mit dem
Verfahren der Spraypyrolyse getrocknete Metall-Carboxylat-Gele mit verschiedenen Anteilen
von Samarium und Magnesium synthetisiert. Im ersten Teil der Arbeit erfolgte eine umfas-
sende Charakterisierung dieser Proben bezu¨glich chemischer Zusammensetzung, Morpholo-
gie und Textur sowie struktureller Eigenschaften. Die pulverfo¨rmigen Proben bestehen aus
Hohlkugeln mit Durchmessern von einigen Mikrometern und Schalendicken von 25–100 nm.
Diese setzen sich aus amorphen Metall-Citrat-Komplexen mit sehr genau definierten Sm/Mg-
Verha¨ltnissen und entsprechend hohen Anteilen an Kohlenstoff und Sauerstoff zusammen. Die
spezifische Oberfla¨che wird zu rund 90% von Mikroporosita¨t bestimmt, der restliche Anteil
entfa¨llt auf externe, d. h. nicht mit Porosita¨t assoziierte Oberfla¨chen.
Ausgehend von diesem Zustand wurde im zweiten Teil die thermische Zersetzung bei kon-
stanter Heizrate unter Luftatmospha¨re untersucht, um ein Versta¨ndnis der Phasenbildung von
Samariumoxid und Magnesiumoxid zu entwickeln. Die Metall-Carboxylat-Strukturen zerset-
zen sich unter der Entwicklung von CO2 und der parallel dazu verlaufenden Kristallisation
von Sm2O3 bzw. MgO. Im Fall der rein samariumhaltigen Probe geschieht dies bei 524 °C,
wa¨hrend die rein magnesiumhaltige bereits bei 327 °C kristallisiert. Die unterschiedlichen ther-
mischen Stabilita¨ten der Gelstrukturen bilden sich auch in den gemischten Proben ab. Es
konnte nachgewiesen werden, daß die Nanokomposite durch die sequentielle Kristallisation
von zuna¨chst MgO und anschließend Sm2O3 gebildet werden. Unter dem Einfluß eines sehr
hohen MgO-Anteils von 90mol% (ca. 68 vol%) zeigt Sm2O3 eine verlangsamte Kristallisation
und bereits ab 40mol% (ca. 26 vol%) MgO eine verzo¨gerte Phasenumwandlung der kubischen
in die monokline Phase. Analog dazu reduziert MgO auch die Dynamik des Kornwachstums
von Sm2O3. Es ko¨nnen zwei Temperaturbereiche unterhalb und oberhalb von 800 °C unter-
schieden werden, in denen die Kornwachstumsrate mit steigendem MgO-Anteil abnimmt.
Die Hochtemperaturstabilita¨t der Nanokomposite auf la¨ngeren Zeitskalen bei isothermen
Bedingungen wurde im dritten Teil untersucht. Die zeitabha¨ngige Entwicklung der Kristallit-
gro¨ßen ergab Kornwachstumskurven, die mit Hilfe eines empirischen und eines analytischen
Modells ausgewertet wurden. Beide Modelle ko¨nnen den experimentellen Daten nicht in idea-
ler Weise gerecht werden. Die realen Verha¨ltnisse sind zu weit von den Bedingungen und
Annahmen entfernt, die bei der Ableitung der Modelle zugrunde gelegt wurden. Dennoch
lassen sich mit dem analytischen Modell, das eine gro¨ßenabha¨ngige Kornwachstumshemmung
beru¨cksichtigt, zumindest effektive Aktivierungsenergien ermitteln. Diese werden in erhebli-
chem Maße durch die freie Oberfla¨che der Mikroporosita¨t bestimmt und liegen auf einem sehr
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niedrigen Niveau. Fu¨r reines Sm2O3 und reines MgO betra¨gt die Aktivierungsenergie lediglich
65(2) kJ/mol bzw. 57(5) kJ/mol. Die Beimischung von MgO arbeitet diesem Effekt entgegen
und bewirkt eine tendenzielle Zunahme der Aktivierungsenergien fu¨r das Kornwachstum von
Sm2O3 auf bis zu 111(18) kJ/mol. Nach Beendigung der isothermen Temperaturbehandlun-
gen zeigt sich eine große Bandbreite von Kristallitgro¨ßen der kubischen Phase von Sm2O3
zwischen 1,3(1) nm bei tiefen Temperaturen und hohen MgO-Anteilen und 65(11) nm bei ho-
hen Temperaturen und niedrigen MgO-Anteilen. Die Kristallitgro¨ße von MgO steigt ebenfalls
mit der Temperatur, es sind jedoch keine eindeutigen Abha¨ngigkeiten von der Probenzu-
sammensetzung zu erkennen. Bei allen Temperaturen bleibt der grundlegende Charakter der
Mikroporosita¨t erhalten, die wesentliche A¨nderung ist eine Abnahme des Volumenanteils mit
steigender Temperatur. Dieser variiert bei 500 °C zwischen 11,9(3)% und 48(2)% und wird
durch verdichtende Sinterprozesse auf schließlich 7,4(4)% bis 13(5)% bei 1000 °C reduziert.
Im vierten Teil wurde abschließend untersucht, ob die Bildung der Nanokomposite Aus-
wirkungen auf die oberfla¨chenchemischen Eigenschaften hat. Reines Sm2O3 und reines MgO
zeigen im Vergleich zu niedrigdispersen Referenzproben keine wesentlich vera¨nderten Eigen-
schaften bezogen auf Sta¨rke und Verteilung der basischen Pla¨tze. Geringfu¨gige Unterschiede
ergeben sich aus den grundlegend verschiedenen Syntheseverfahren. Das quantitative Che-
misorptionsvermo¨gen wird von Transportlimitierungen innerhalb der Mikroporen reduziert,
wenn fu¨r die Chemisorption der Sondenmoleku¨le nur begrenzte Kontaktzeiten zur Verfu¨gung
stehen. Die gemischten Proben verhalten sich wie ideale Mischungen der reinen Proben, es
sind keine synergistischen Effekte durch die intensive Durchmischung von Sm2O3 und MgO
festzustellen. Gemessen an der Probenzusammensetzung ist Sm2O3 u¨berproportional stark
an der Chemisorption beteiligt, was auf eine im Vergleich zu MgO erho¨hte Exposition von
freier Oberfla¨che hindeutet.
Aus der Gesamtheit aller Ergebnisse lassen sich Beziehungen ableiten zwischen einzelnen
Aspekten der Herstellung und bestimmten Eigenschaften der Nanokomposite, die schlußend-
lich entscheidend sind fu¨r die Hochtemperaturstabilita¨t. Diese Beziehungen sind schematisch
in Abbildung 8.1 dargestellt.
Aus der Spraypyrolyse der Metall-Carboxylat-Gele resultiert die spezielle Morphologie der
Partikel. Die Bildung von Hohlkugeln wird durch ein Aufscha¨umen des viskosen Precursors
durch das verdampfende Lo¨sungsmittel unterstu¨tzt. Dadurch entstehen du¨nne Kugelschalen,
die bereits eine Einschra¨nkung von Kornwachstum und Verdichtung bewirken. Auch die Tex-
tur der Kugelschalen wird von der Art des Precursors bestimmt. Innerhalb des Carboxylat-
Netzwerks entsteht durch die Verdampfung des Lo¨sungsmittels und die Zersetzung der or-
ganischen Bestandteile eine offene Mikroporosita¨t mit einem Volumenanteil, der durch das
Sm/Mg-Verha¨ltnis stark beeinflußt wird. Die thermische Stabilita¨t der Carboxylat-Netzwerke
ha¨ngt von den komplexbildenden Eigenschaften der Kationen ab. Es erfolgt eine sequentielle
Phasenbildung, die je nach Sm/Mg-Verha¨ltnis verschiedene Mikrostrukturen bezu¨glich der
ra¨umlichen Verteilung von Sm2O3 und MgO hervorruft.
Es lassen sich somit drei Komponenten — Kristallite der Phasen Sm2O3 und MgO sowie
Mikroporen — identifizieren, die hochdispers und ra¨umlich begrenzt auf die Kugelschalen ver-
teilt sind. Die metastabile Natur dieser Anordnung wird deutlich, wenn mit steigender Tem-
peratur die intensive Durchmischung der einzelnen Komponenten durch das Kornwachstum
der kristallinen Phasen und die Verdichtung der Mikroporosita¨t reduziert wird. Die intrinsi-
schen oberfla¨chenchemischen Eigenschaften der Komponenten werden vom Dispersionsgrad
nicht beeinflußt. Es findet somit eine rein physikalische und keine chemische Verbesserung der
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Abbildung 8.1: Schematische Darstellung der Einflußgro¨ßen auf die Hochemperaturstabilita¨t
von Nanokompositen des Systems Sm2O3-MgO (Erla¨uterungen siehe Text).
Oberfla¨chenaktivita¨t statt.
Im Prinzip la¨ßt sich die Methode der Spraypyrolyse auf jedes Metalloxid u¨bertragen,
solange ein geeignetes Metallsalz zur Synthese des Precursors zur Verfu¨gung steht. Sofern
ein weiteres, nichtmischbares Metalloxid mit geeigneten oberfla¨chenchemischen Eigenschaften
gefunden werden kann, ist eine weitere Stabilisierung der aktiven Komponente mo¨glich. Die
so geschaffenen Strukturen eignen sich ebenso als Tra¨germaterial fu¨r Edelmetallkatalysatoren,

























































































Abbildung A.1: (a) Simultane Thermoanalyse (STA) von Probe Sm85Mg15 unter fließender
Luftatmospha¨re und (b) Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung (HTXRD) von Probe Sm85Mg15
unter stehender Luftatmospha¨re (nicht identifizierte Reflexe werden durch den Probentra¨ger






















































































Abbildung A.2: (a) Simultane Thermoanalyse (STA) von Probe Sm70Mg30 unter fließender
Luftatmospha¨re und (b) Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung (HTXRD) von Probe Sm70Mg30
unter stehender Luftatmospha¨re (nicht identifizierte Reflexe werden durch den Probentra¨ger
verursacht). Die Heizraten betragen jeweils 5K/min.






















































































Abbildung A.3: (a) Simultane Thermoanalyse (STA) von Probe Sm55Mg45 unter fließender
Luftatmospha¨re und (b) Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung (HTXRD) von Probe Sm55Mg45
unter stehender Luftatmospha¨re (nicht identifizierte Reflexe werden durch den Probentra¨ger





















































































Abbildung A.4: (a) Simultane Thermoanalyse (STA) von Probe Sm40Mg60 unter fließender
Luftatmospha¨re und (b) Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung (HTXRD) von Probe Sm40Mg60
unter stehender Luftatmospha¨re (nicht identifizierte Reflexe werden durch den Probentra¨ger
verursacht). Die Heizraten betragen jeweils 5K/min.





















































































Abbildung A.5: (a) Simultane Thermoanalyse (STA) von Probe Sm25Mg75 unter fließender
Luftatmospha¨re und (b) Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung (HTXRD) von Probe Sm25Mg75
unter stehender Luftatmospha¨re (nicht identifizierte Reflexe werden durch den Probentra¨ger






















































































Abbildung A.6: (a) Simultane Thermoanalyse (STA) von Probe Sm10Mg90 unter fließender
Luftatmospha¨re und (b) Hochtemperatur-Ro¨ntgenbeugung (HTXRD) von Probe Sm10Mg90
unter stehender Luftatmospha¨re (nicht identifizierte Reflexe werden durch den Probentra¨ger
verursacht). Die Heizraten betragen jeweils 5K/min.






































Abbildung A.7: α0,4-Plots von Stickstoffadsorptionsisothermen von Probe Sm85Mg15 nach









































Abbildung A.8: α0,4-Plots von Stickstoffadsorptionsisothermen von Probe Sm70Mg30 nach



































Abbildung A.9: α0,4-Plots von Stickstoffadsorptionsisothermen von Probe Sm55Mg45 nach







































Abbildung A.10: α0,4-Plots von Stickstoffadsorptionsisothermen von Probe Sm40Mg60 nach
Temperaturbehandlungen von jeweils 2 h in stehender Luftatmospha¨re.


































Abbildung A.11: α0,4-Plots von Stickstoffadsorptionsisothermen von Probe Sm25Mg75 nach


































Abbildung A.12: α0,4-Plots von Stickstoffadsorptionsisothermen von Probe Sm10Mg90 nach
Temperaturbehandlungen von jeweils 2 h in stehender Luftatmospha¨re.
Anhang B
Datenauswertung
B.1 Auswertung von Adsorptionsisothermen
Die Auswertung einer Adsorptionsisotherme beginnt mit der Zuordnung eines Isothermentyps,
von denen es nach der Klassifikation der IUPAC∗ sechs verschiedene gibt (Abbildung B.1). Der
Isothermentyp gibt erste Hinweise auf die Art der Wechselwirkung zwischen der Oberfla¨che
des Adsorbens und des Adsorptivs sowie das Vorhandensein von Meso- (Porenweite 2–50 nm)
bzw. Mikroporosita¨t (Porenweite < 2 nm).
Vom Isothermentyp ha¨ngt ab, welche Modelle fu¨r die quantitative Auswertung verwen-
det werden du¨rfen. Die spraypyrolysierten Proben weisen Isothermen mit einem gemischten
Charakter auf, der sich aus der Kombination der Typen I (mikroporo¨se Proben mit geringer
externer Oberfla¨che) und II (nichtporo¨se bzw. makroporo¨se Proben) ergibt. Eine Auswer-
tung nach dem mit Abstand am ha¨ufigsten verwendeten Verfahren von Brunauer, Emmett
und Teller (BET-Verfahren), das nur fu¨r Isothermen des Typs II und IV zuverla¨ssige Werte
liefert, ist somit nicht mo¨glich.
Ein einfaches Verfahren, mit dem sowohl Volumen und interne Oberfla¨che der Mikropo-
rosita¨t als auch die externe Oberfla¨che bestimmt werden ko¨nnen, ist der Vergleich der Pro-
benisothermen mit nichtporo¨sen Referenzisothermen (t-Verfahren oder αS-Verfahren). Die
Bestimmung der spezifischen Oberfla¨che der nichtporo¨sen Referenzproben kann dabei nach
dem BET-Verfahren erfolgen. Als alternative bzw. erga¨nzende Verfahren seien an dieser Stelle
die Bestimmung des Mikroporenvolumens nach Dubinin und Radushkevich [187] und die Be-
stimmung der Gro¨ßenverteilung von Mikroporen nach Horvath und Kawazoe [188, 189] bzw.
Saito und Foley erwa¨hnt [189, 190].
B.1.1 Verfahren von Brunauer, Emmett und Teller zur Bestimmung der
spezifischen Oberfla¨che
Von Brunauer et al. stammt ein kinetisches Modell, das die mehrlagige Belegung der Ober-
fla¨che eines Adsorbens mit einem Adsorptiv quantitativ beschreibt [191, 192]. Das Modell ba-
siert auf einem von Langmuir zuna¨chst fu¨r Monolagenadsorption [193] erarbeiten und spa¨ter
auf Mehrlagenadsorption [194] erweiterten Mechanismus, der ein dynamisches Gleichgewicht
zwischen Adsorption von Gasmoleku¨len auf freien Pla¨tzen und Desorption von bereits besetz-
ten Pla¨tzen postuliert. Die von Brunauer et al. eingefu¨hrten Vereinfachungen ermo¨glichten
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Abbildung B.1: IUPAC-Klassifikation von Adsorptionsisothermen [186].












p: Druck des Adsorptivs im Gleichgewicht mit dem Adsorbens
p0: Sa¨ttigungsdampfdruck des Adsorptivs bei Meßtemperatur
na: spezifische adsorbierte Gasmenge
nm: spezifische Monolagenkapazita¨t des Adsorbens
c: BET-Konstante
Durch Auftragung des linken Terms von Gleichung B.1 gegen den Relativdruck p/p0 erha¨lt
man einen BET-Plot, der in einem Bereich von gewo¨hnlich 0,05<p/p0< 0,35 einen linearen
Verlauf aufweist. Aus Steigung und y-Achsenabschnitt lassen sich nm und c bestimmen. Mit
Kenntnis des Platzbedarfs eines Moleku¨ls des Adsorptivs (Stickstoff: 0,162 nm2) kann aus nm
schließlich die spezifische Oberfla¨che ABET berechnet werden.
B.1.2 Mikroporenanalyse durch Isothermenvergleich (α0,4-Plots)
Der Isothermenvergleich kann sowohl nach dem t-Verfahren von Lippens und de Boer [195,
196] als auch nach dem daraus abgeleiteten und etwas vereinfachten αS-Verfahren [196, 197]
durchgefu¨hrt werden. Das Referenzmaterial zur Messung der Referenzisotherme muß in jedem
Fall sorgfa¨ltig gewa¨hlt werden, da es keinerlei Porosita¨t aufweisen darf und dem Probenma-
terial oberfla¨chenchemisch mo¨glichst a¨hnlich sein sollte.
Aus diesem Grund wurden den nominellen Zusammensetzungen der spraypyrolysierten
Proben entsprechende physikalische Mischungen aus reinem Sm2O3∗ und MgO† hergestellt
∗Alfa Aesar, REacton©, 99,99% (REO)
†Merck, zur Analyse (max. 0,001% SO4) ACS
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Abbildung B.2: Erstellung von t-Plots bzw. αS-Plots [196].
und als Referenzmaterial benutzt. Alle Referenzisothermen sind vom Typ II und ko¨nnen da-
her mit dem BET-Verfahren ausgewertet werden. Es ergeben sich niedrige spezifische Ober-
fla¨chen zwischen 4,209m2/g fu¨r reines Sm2O3 und 16,42m2/g fu¨r reines MgO, wie sie fu¨r
niedrigdisperse, nichtporo¨se Pulverproben zu erwarten sind.
Ein αS-Plots entsteht im Grunde durch eine Koordinatentransformation, nach der die
Auftragung der Probenisotherme nicht mehr gegen den Relativdruck p/p0 sondern gegen
den Parameter αS erfolgt. Dieser wird im allgemeinen aus der bei p/p0=0,4 adsorbierten
spezifischen Gasmenge berechnet (Gleichung B.2), da hier die Monolagenadsorption bereits
abgeschlossen ist und noch keine kapillare Kondensation eingesetzt hat. Dieser Spezialfall





Das Prinzip zur Erstellung der α0,4-Plots ist in Abbildung B.2 dargestellt. Jedem Meß-
punkt der Probenisotherme wird durch Vergleich des Relativdrucks p/p0 ( 1○) mit dem ent-
sprechenden Wert der Referenzisotherme ( 2○) ein α0,4-Wert ( 3○) zugewiesen. Im α0,4-Plot
wird der α0,4-Wert auf der Abszisse ( 4○) und die spezifische adsorbierte Gasmenge na ( 5○)
auf der Ordinate ( 6○) abgetragen.
Abha¨ngig von den Probeneigenschaften entstehen charakteristische α0,4-Plots, wie sie in
Abbildung B.3 dargestellt sind. Aus der Steigung m eines linearen Bereichs des Kurvenver-
laufs la¨ßt sich eine spezifische Oberfla¨che A berechnen, die den in diesem Bereich noch nicht
gefu¨llten Poren zuzuordnen ist:
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ARef : spezifische Oberfla¨che des Referenzmaterials
mRef : Steigung des α0,4-Plots der Referenzisotherme
Im Fall von mikroporo¨sen Proben la¨ßt sich aus dem ersten linearen Bereich die interne
spezifische Oberfla¨che der Mikroporen Aint und aus dem zweiten linearen Bereich die externe
spezifische Oberfla¨che Aext bestimmen. Das spezifische Mikroporenvolumen entspricht dem
y-Achsenabschnitt des zweiten linearen Bereichs, wenn der Wert auf Volumeneinheiten von
flu¨ssigem Stickstoff umgerechnet wird.
B.2 Auswertung von Ro¨ntgendiffraktogrammen
B.2.1 Einzelreflex-Analysen
Fu¨r die Analyse von Einzelreflexen wird die Pseudo-Voigt-Funktion pV (2θ) verwendet, die
eine Na¨herung der Voigt-Funktion darstellt [199]. Die Faltung einer Lorentz-Funktion L(2θ)
mit einer Gauß-Funktion G(2θ) wird hier ersetzt durch eine Linearkombination mit dem
Gewichtungsfaktor η:
pV (2θ) = ηL(2θ) + (1− η)G(2θ) (B.4)
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Die beiden zugrunde liegenden Profilfunktionen werden in normalisierter Form verwendet,





















2θK : Position eines Reflexes mit den Millerschen Indizes hkl, abgeku¨rzt durch K
Γ: Halbwertsbreite
Bei der Analyse wird der Untergrund durch ein Polynom 1. Ordnung mit den Parametern
B0 und B1 beru¨cksichtigt und die Funktion pV (2θ) entsprechend der integralen Intensita¨t
des gemessenen Reflexes mit einem Parameter Iint skaliert. Jeder Reflex wird somit durch
sechs unabha¨ngige Parameter beschrieben. Die Analysen werden mit TOPAS Version 3.0
(Bruker AXS, Karlsruhe) durchgefu¨hrt.
Von physikalisch gro¨ßerer Bedeutung als die Halbwertsbreite Γ ist die integrale Halbwerts-



















Wenn Mikrodehnung keine Rolle spielt und der instrumentelle Anteil der Halbwertsbrei-
te vernachla¨ssigt werden kann, ist mit Hilfe der Scherrer-Gleichung [200] eine unmittelbare





KS : Scherrerkonstante (KS ≈ 1 fu¨r integrale Halbwertsbreiten [201])
λ: Wellenla¨nge der Ro¨ntgenstrahlung
βrad: Bogenmaß der integralen Halbwertsbreite
Durch Umrechnung der integralen Halbwertsbreite in Einheiten des Streuvektors Q la¨ßt
sich Gleichung B.8 weiter vereinfachen. Die Beziehung zwischen θ im Realraum und Q im
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Gleichung B.10 folgend la¨ßt sich die integrale Halbwertsbreite von der 2θ-Skala (βrad) auf





Durch Einsetzen von Gleichung B.11 in Gleichung B.8 ergibt sich schließlich folgende
vereinfachte Form der Scherrer-Gleichung:
d = KSβ−1Q (B.12)
Der Kehrwert von βQ ist also direkt proportional bzw. bei KS =1 sogar gleich der Kristal-
litgro¨ße. Um hervorzuheben, daß aus den vereinfachten Einzelreflex-Analysen, die aufgrund
der speziellen Charakteristik der Snapshot-Messungen (siehe Kapitel 3.4.2, S. 44 ff.) nur so
durchgefu¨hrt werden ko¨nnen, keine absoluten Werte abzuleiten sind, wird β−1Q als Maß fu¨r
die Kristallitgro¨ße angegeben.
B.2.2 Williamson-Hall-Plots
Zu den wichtigsten Realstruktureigenschaften, die Reflexverbreiterungen verursachen, za¨hlen
die Gro¨ße der koha¨rent streuenden Doma¨nen, die durch eine finite Kristallitgro¨ße bzw. Sta-
pelfehler und Zwillinge bestimmt wird, sowie inhomogene Gitterverzerrungen aufgrund von
Mikrodehnungen. Die Doma¨nengro¨ße d berechnet sich nach Gleichung B.8, wa¨hrend fu¨r das



















Die gemessene integrale Halbwertsbreite βexp ist eine Faltung der Beitra¨ge von Doma¨nen-
gro¨ße und Mikrodehnung sowie des instrumentellen Anteils der Verbreiterung βinst. Eine
vereinfachte Betrachtung von Williamson und Hall [203] beschreibt diese Faltung als Summe
oder als Summe der Quadrate der Einzelbeitra¨ge, je nachdem, ob die Reflexe durch Lorentz-
oder Gauß-Funktionen angepaßt werden:







2 + (2²Q)2 (B.16)
Eine entsprechende Auftragung von βQ gegen Q bzw. β2Q gegen Q
2 wird als Williamson-
Hall-Plot bezeichnet, der eine einfache graphische Abscha¨tzung von d und ² erlaubt.
Die Bestimmung des instrumentellen Anteils der Reflexverbreiterung durch die Rietveld-
Analyse eines Gro¨ßenstandards ist in Anhang B.2.3 beschrieben. Die dort ermittelten Gera¨te-
parameter sind bei den Einzelreflex-Analysen fu¨r die Williamson-Hall-Plots beru¨cksichtigt, so
daß direkt ein korrigiertes βQ bestimmt wird.
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B.2.3 Rietveld-Analysen
Das Ziel der Rietveld-Analyse ist die Beschreibung eines experimentell bestimmten Diffrakto-
gramms mit Hilfe eines Modells, das auf der Kristallstruktur der Probe basiert. Voraussetzung
fu¨r die Rietveld-Analyse ist eine mo¨glichst vollsta¨ndige Phasenidentifikation, da das Verfah-
ren keine ab-initio Strukturbestimmung leisten kann. Das Verfahren wurde urspru¨nglich von
Rietveld [204] fu¨r winkeldispersive Neutronenbeugung entwickelt und spa¨ter auf andere Beu-
gungsmethoden u¨bertragen (siehe z. B. [205]).
Jeder Reflex eines Diffraktogramms tra¨gt Strukturinformationen in Form von Position, In-
tensita¨t, Halbwertsbreite, Form und Asymmetrie. Die Zellmetrik (Gitterkonstanten, Winkel)
einer kristallographischen Phase bestimmt die relativen Positionen der zugeho¨rigen Reflexe
zueinander, wa¨hrend deren Intensita¨ten von der Besetzung der Elementarzelle mit Atomen
abha¨ngt. Realstruktureigenschaften der Probe wie Kristallitgro¨ße, Mikrodehnung oder Sta-
pelfehler wirken sich ebenso wie die Charakteristik des Diffraktometers auf Halbwertsbreite,
Form und Asymmetrie der Reflexe aus.
Die intergrale Intensita¨t eines Reflexes IintK berechnet sich aus einer Reihe von Faktoren,
die sowohl den Einfluß der Kristallstruktur als auch die Wechselwirkung der Probe mit der
Ro¨ntgenstrahlung beru¨cksichtigen:
IintK = s |FK |2 LPKAKEKHKOK (B.17)
s: Skalierungsfaktor
|FK |: Betrag des Strukturfaktors




OK : Faktor fu¨r bevorzugte Orientierung
Der Strukturfaktor ist die Fourier-Transformierte der Elektronendichte sa¨mtlicher Atome


























Bj : isotroper Temperaturfaktor nach Debye und Waller
hK , kK , lK : Millersche Indizes des Reflexes K
xj , yj , zj : Atomkoordinaten
a, b, c: Gitterkonstanten
Die nach Gleichung B.17 berechnete integrale Intensita¨t ist exakt an den durch die Kris-
tallstruktur gegebenen Beugungswinkeln lokalisiert. Gemessene Reflexe zeigen jedoch immer
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eine Intensita¨tsverteilung, die von der Charakteristik des Diffraktometers und den Probenei-
genschaften bestimmt wird und durch eine Profilfunktion Y (2θ − 2θK) beschrieben werden
kann. Die Intensita¨t Icalc(2θ) des berechneten Diffraktogramms lautet daher:
Icalc(2θ) = IBkg(2θ) +
∑
K
IintKY (2θ − 2θK) (B.19)
IBkg(2θ): Intensita¨t des Untergrundes
Die berechnete Intensita¨t wird nach der Methode der kleinsten Fehlerquadrate an die






2θA: Anfangswert des Beugungswinkels
∆2θ: Schrittweite der Meßwerte
2θE : Endwert des Beugungswinkels
Die Rietveld-Analysen werden mit TOPAS Version 3.0 (Bruker AXS, Karlstuhe) durch-
gefu¨hrt. Das Programm erlaubt eine Trennung der verschiedenen Einflu¨sse auf die Halbwerts-
breite, Form und Asymmetrie auf Grundlage des Fundamental-Parameter-Ansatzes (FPA)
[206, 207, 208]. Bei dieser Methode werden die separaten Anteile der Profilfunktion mitein-
ander gefaltet:
Y (2θ − 2θK) = (W ⊗G)⊗ S (B.21)
W : Emissionsprofil der Ro¨ntgenro¨hre
G: instrumenteller Anteil
S: probenspezifischer Anteil
Im Gegensatz zu analytischen Profilfunktionen, die rein empirisch erstellt werden, wird
beim FPA der instrumentelle Anteil mit einem physikalischen Modell beschrieben, das die
reale Geometrie des Diffraktometers wiedergibt. Der Parameter G ergibt sich aus der Fal-
tung einer Reihe von winkelabha¨ngigen Funktionen, die alle relevanten Merkmale wie z. B.
a¨quatoriale und axiale Divergenz beru¨cksichtigen.
Analog dazu entspricht der Parameter S einer Faltung aller probenspezifischer Einflu¨sse
auf die Profilfunktion. Als wichtigste Realstruktureigenschaften sind Kristallitgro¨ße und Mi-
krodehnung zu nennen, die jeweils durch eine Voigt-Funktion beschrieben werden ko¨nnen
(Double-Voigt Approach, siehe z. B. [209]) und sich durch unterschiedliche Winkelabha¨ngig-
keiten der Halbwertsbreiten unterscheiden (siehe Anhang B.2.2, S. 148).
Die Parameter W und G sind im Prinzip bekannt bzw. lassen sich fu¨r die betreffen-
de Geometrie berechnen. Es gilt jedoch die Richtigkeit dieser Parameter zu u¨berpru¨fen, da
insbesondere von der Bragg-Brentano-Geometrie abweichende Aufbauten oder auch gerin-
ge Fehljustierungen des Diffraktometers eine Anpassung erforderlich machen ko¨nnen. Aus
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diesem Grund wird ein Gro¨ßenstandard∗ mit bekannten Realstruktureigenschaften bei identi-
schen Bedingungen gemessen wie die Proben undW und G ggf. angepaßt. Die Messungen der
Proben werden im folgenden ausschließlich u¨ber S angepaßt. Eine detaillierte Beschreibung
des Vorgehens und der schlußendlich in S beru¨cksichtigten Realstruktureigenschaften findet
sich in Kapitel 6.2.2 (S. 84 ff.).
B.3 Fehlerrechnung
Bei der Berechnung einer abgeleiteten Gro¨ße y wird aus allen Fehlern ∆xi der zugrunde






Es ist zu beachten, daß die Unsicherheiten der Meßwerte im Gegensatz zu den Fehlern
der Fitparameter nicht immer bekannt sind und daher in Gleichung B.22 nicht beru¨cksichtigt
werden ko¨nnen. Hinzu kommt, daß jeder Fitparameter aus mehreren Meßwerten abgeleitet ist,
deren Unsicherheiten wiederum Einfluß auf den Fehler des Fitparameters ha¨tten, wenn diese
bekannt wa¨ren. Unter Beru¨cksichtigung dieser Einschra¨nkungen ist der im mathematischen
Sinne maximale Fehler eher als untere Grenze fu¨r den physikalischen Fehler zu sehen.
∗LaB6, SRM 660a, National Institute of Standards & Technology, Gaithersburg, Maryland, USA
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